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« Je vous dirai, en outre, que les piles au sodium doivent être considérées comme les 
plus énergiques » - Capitaine Nemo 
Jules Verne, Vingt mille lieues sous les mers, 1869
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 LǯEnergie est lǯune des préoccupations majeures du 21ème siècle. La population mondiale, 
qui était de 6,9 milliards dǯhabitants en ʹͲͳͲ, passera en ʹͲͷͲ, { ͻ,͹ milliards dǯaprès les 
estimations moyennes1. Dans le même temps, la consommation énergétique qui était de 16 TW 
passera à 28 TW2. Lǯanticipation de cette forte demande énergétique doit également prendre en compte la raréfaction des ressources fossiles et leur impact nocif sur lǯenvironnement. La production de cette énergie doit donc passer par lǯutilisation dǯénergies renouvelables ȋéolien, 
solaire, marémotrice …Ȍ. Plus respectueuses de lǯenvironnement, ces énergies alternatives 
montrent un caractère intermittent qui nécessite la mise en place de moyens de conversion, de transport et de stockage. Le stockage peut être fait sous forme dǯénergie mécanique, thermique, 
magnétique ou chimique. La mise en œuvre des énergies renouvelables pour la production dǯélectricité nécessitera ainsi une croissance de la production de systèmes de stockage d'énergie 
peu coûteux et efficaces. Lǯutilisation des batteries, qui est aujourdǯhui le mode le plus courant de stockage dǯélectricité 
sous forme chimique, va donc fortement augmenter à mesure que la production d'énergies 
renouvelables deviendra plus courante et pleinement intégrée dans le réseau électrique3. De plus, le stockage de lǯénergie électrique du réseau peut sǯavérer très utile pour : 
- « lisser » la charge ȋreport de la production dǯénergie des périodes de faible demande vers les 
périodes de forte demande), 
- limiter les défaillances du réseau ȋen cas de perte dǯinstallation de production ou de rupture dǯune ligneȌ et 
- améliorer la qualité de lǯalimentation. 
 La technologie Lithium-ion, au vu de sa forte densité dǯénergie et sa longue durée de vie4, apparait aujourdǯhui comme une solution de choix pour le stockage dǯénergie de réseau3,5. 
D'abord introduites dans le commerce en 1991, les batteries Li-ion occupent désormais une 
place prépondérante et leur marché ne cesse de croître. Le marché mondial pour le secteur 
automobile passera, par exemple, de 7,8 milliards de dollars en 2015 à près de 30,6 milliards en 
20246. Cependant, à mesure que l'utilisation des batteries au lithium grand format se généralise, 
la demande croissante de lithium, combinée à des réserves de minerais géographiquement limitées ȋlǯAmérique du Sud détient environ ͹Ͳ% des ressources mondiales7) fait grimper les prix. Le prix dǯune tonne de lithium est notamment passé de ͵ 870 $ en 2011 à près de 9 100 $ 
en 2017. En 2018, le prix devrait atteindre environ 16 500 $ la tonne8. De plus, les réserves de 
lithium ne sont pas illimitées et dans les scénarios les plus pessimistes, il est estimé que les 
réserves s'épuiseront dans un avenir relativement proche9. Pour éviter cela, des infrastructures 
de recyclage des batteries Li-ion sont actuellement mises en place. 
Raisonnablement, le développement dǯune seule technologie de batterie n'est ni avantageuse ni 
souhaitable. Pour cette raison, il est logique de promouvoir davantage le développement de 
technologies de stockage alternatives comme la technologie sodium-ion. 
 Les batteries Na-ion ont, en effet, montré un regain dǯintérêt ces dernières années et lǯétude de nouveaux matériaux dǯélectrodes positives et négatives est au cœur de nombreux 
sujets de recherche. Nous développerons les avantages et inconvénients de cette technologie par 
la suite. Dans ce contexte, nous nous sommes donc intéressés à la synthèse et la caractérisation de nouveaux matériaux dǯélectrodes positives pour batteries Na-ion. Le système Na-Mn-O a 
particulièrement attiré notre attention pour les avantages que procure le manganèse en termes 
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de non toxicité, de faible coût et dǯabondance. Ce manuscrit, qui a été construit en 5 chapitres, a 
pour but de présenter les synthèses, caractérisations structurales, propriétés physico-chimiques 
et les performances électrochimiques de trois principaux matériaux : le Na4Mn2O5, le Na2Mn3O7 
et le Na2V3O7. Ce travail de thèse sǯest déroulé dans le cadre dǯun partenariat entre le laboratoire 
CRISMAT et la société SAFT. Cette collaboration sǯest notamment concrétisée par le dépôt dǯun 
brevet dont les résultats ne pourront être exposés ici pour des raisons de confidentialité. 
 Le premier chapitre de ce manuscrit exposera les avantages et inconvénients et un 
rapide historique de la technologie Na-ion. Ce chapitre sera suivi dǯun état de lǯart relatif aux  
oxydes de métaux de transition étudiés comme matériaux dǯélectrodes positives. Le système Na-
Mn-O, qui est au cœur du sujet de cette thèse, sera détaillé. Nous montrerons également lǯintérêt de lǯutilisation des oxydes multi-métalliques et des études récentes concernant lǯactivité redox de lǯoxygène. 
 Le deuxième chapitre exposera les méthodes expérimentales utilisées. Les différentes 
voies de synthèse seront introduites ainsi que les techniques et appareils utilisés pour toutes les 
caractérisations structurales, physico-chimiques et électrochimiques. 
 Ce chapitre sera suivi dǯun rapide préambule qui permettra de cadrer la stratégie de recherche suivie. Lǯintérêt de lǯétude des composés de type rock-salt lacunaires en anions ou en 
cations sera notamment exposé. 
 Le troisième chapitre sera consacré au premier matériau étudié, le Na4Mn2O5. Ce sont les 
fortes performances électrochimiques de lǯanalogue lithié nanostructuré Li4Mn2O510 qui ont incité lǯétude de cette phase. Le composé Na4Mn2O5 sera synthétisé sous deux formes, la phase 
cristallisée et la phase nanostructurée. Les structures et performances électrochimiques seront 
alors comparées. La deuxième partie de ce chapitre concernera la substitution du Na par du Li 
dans les phases nanostructurées Na4-xLixMn2O5. 
 Lǯétude de Na2Mn3O7 sera introduite dans le quatrième chapitre. Ce composé lamellaire et lacunaire en Mn est intéressant dǯun point de vue électrochimique puisquǯil peut être réduit, 
pour obtenir la phase réduite de type rock-salt Na4Mn3O7 et oxydé, en faisant intervenir de manière réversible lǯactivité redox de lǯoxygène. Cette caractérisation électrochimique sera précédée dǯune étude structurale et physico-chimique détaillée. 
 Le cinquième et dernier chapitre de cette thèse ouvrira lǯétude { dǯautres oxydes de 
métaux de transition dans le système Na-V-O. La phase Na2V3O7, de structure particulière en 
nanotubes de VO5, sera notamment caractérisée électrochimiquement. Les observations faites 
sur ce composé sǯappuieront sur deux autres phases de ce système, Na4V2O7 et Na3V2O5. 
 Enfin, une conclusion générale permettra de résumer les principaux résultats présentés 
dans ce manuscrit. 
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A. La technologie Sodium-ion 
A.1. Généralités 
A.1.a. Pourquoi la batterie Na-ion ? 
 Les ions Na+ sont intéressants en tant que porteurs de charge pour les batteries 
rechargeables en raison de la forte abondance du sodium et de son prix attractif. En effet, le 
sodium, le deuxième métal alcalin le plus léger après le lithium, est mille fois plus abondant que 
ce dernier dans la croûte terrestre. Par ailleurs, il est géographiquement mieux réparti, la 
principale source de Na est le sel de mer où il y est 60 000 fois plus abondant que le lithium 
(Figure 1)11. Il est dǯailleurs { noter que le volume approximatif de l'eau sur Terre est de 
1,36 milliards de km3 et que 97,2% de cette eau se trouve dans les océans. Plus des deux tiers de lǯeau douce se trouve, quant { elle, dans les glaciers et les calottes glaciaires12. Une très grande majorité de lǯeau présente sur Terre nǯest donc pas consommable en lǯétat et une population 
toujours plus importante est confrontée à des pénuries dǯeau potable. LǯUNESCO et le Programme mondial pour lǯévaluation des ressources en eau ȋWWAPȌ des Nations Unies 
estiment que 14% de la population mondiale va rencontrer de graves problèmes de pénurie dǯeau dǯici { ʹͲʹͷ13. La désalinisation de lǯeau de mer, qui permet aujourdǯhui { environ ͳ% de la 
population de satisfaire ses besoins en eau, est donc une technologie qui est amenée à se 
développer. Il pourrait donc être intéressant de valoriser le sodium extrait de lǯeau de mer en lǯutilisant dans la technologie Na-ion. 
  
Figure 1. (a) Abondance dans la croûte terrestre et (b) dans la mer pour les éléments les plus abondants. 
Données tirées du Handbook11. 
Néanmoins, il existe plusieurs inconvénients { lǯutilisation de Na+ au lieu de Li+ : 
 Le sodium (22,99 g/mol) est trois fois plus lourd que le lithium (6,94 g/mol). La 
différence de capacité théorique est cependant plus faible lorsque lǯon compare les matériaux dǯélectrodes tels que ACoO2 (A = Li, Na). En supposant lǯextraction et lǯinsertion du métal alcalin, 
on obtient une capacité théorique de 274 et de 235 mAh/g pour LiCoO2 et NaCoO2, 
respectivement. La capacité réversible est donc réduite de seulement 14%. Le rayon ionique du 
sodium est également plus important (rLi+=0,76 Å, rNa+=1,06 Å). La capacité volumique du 
lithium est plus importante en raison de la grande différence de volume molaire des métaux Li et 
Na (respectivement 20,6 Å3 et 39,3 Å3). La différence de 18,7 Å3 devient, là encore, beaucoup 
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plus faible lorsque l'on compare les deux matériaux dǯélectrodes positives LiCoO2 et NaCoO2. 
Leurs volumes molaires sont de 32,7 Å3 et 38,9 Å3, respectivement, soit une différence de 6,2 Å3. 
Enfin, le troisième inconvénient est le potentiel électrochimique standard qui est légèrement 
plus haut, -2,71 V pour le sodium contre -3,04 V pour le lithium14. Cette différence de potentiel 
est visible sur la Figure 2. En conséquence, la densité dǯénergie théorique pour un même 
matériau ACoO2 est donc abaissée de 230 Wh/kg (680 et 450 Wh/kg pour LiCoO2 et NaCoO2, 
respectivement). Il est donc impératif de trouver des matériaux qui montrent de fortes capacités 
spécifiques. Nous reviendrons sur ce point dans la suite de ce manuscrit. 
 Li+ Na+ 
Masse atomique (g/mol) 6,94 22,99 
Capacité théorique du métal (mAh/g) 3861 1166 
Capacité théorique de ACoO2 (mAh/g) 273 235 
Rayon ionique (Å) 0,76 1,02 
Volume molaire ACoO2 (Å3) 32,7 38,9 
E° vs ESH (V) -3,04 -2,71 
Coût A2CO3 ($/tonne) 5000 100 
Tableau 1. Comparaison de propriétés physiques du lithium et du sodium14. 
 
Figure 2. Comparaison des courbes de charge/décharge de LiCoO2 et NaCoO215. 
 Historiquement, les batteries sodium-ion (NIB pour « Na-ion batteries ») ont été 
initialement étudiées à la même période que les batteries lithium-ion (LIB pour « Li-ion 
batteries ») à la fin des années 1970 et dans les années 1980. Les premiers travaux de 
Whittingham16 sur lǯinsertion électrochimique du lithium dans le TiS2 ont rapidement été suivis 
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dǯétudes sur lǯinsertion du sodium dans ce même composé. En ͳͻͺͲ, Goodenough et al.17 étudient lǯextraction du Li dans LiCoO2 et ces travaux mèneront à la commercialisation de la 
première batterie Li-ion par Sony en 1991. A la même époque, en 1981, Delmas18 étudie lǯintercalation électrochimique de Na dans les oxydes lamellaires NaxCoO2. Les technologies Li-
ion et Na-ion sont donc presque des sœurs jumelles. Cependant, au vu de la plus grande densité dǯénergie obtenue avec les LIB, la recherche de nouveaux matériaux dǯélectrodes pour les 
batteries Na-ion a quasiment disparu des paillasses de laboratoire pendant une vingtaine dǯannées. De plus, la découverte du graphite comme électrode négative19, avec une capacité 
théorique de 372 mAh/g et un potentiel de fonctionnement de seulement 0,1-0,2 V vs Li+/Li, a 
encore accentué cet « abandon » de la technologie sodium. En effet le graphite ne peut être utilisé comme électrode dǯinsertion en NIB car les atomes de sodium ne peuvent sǯintercaler 
entre les feuillets de carbone20. 
Au début des années 2000, Stevens et Dahn21,22 montrent la faisabilité de lǯutilisation de « Hard 
Carbon » comme anode pour les NIB et obtiennent une capacité de lǯordre de ͵ͲͲ mAh/g, 
relativement proche du graphite du Li-ion. Quelques années plus tard, plusieurs oxydes 
lamellaires ont été réétudiés et ont montré leur intérêt comme matériaux de cathodes. Ces travaux ont notamment été menés par lǯéquipe de Yabuuchi et Komaba dès le début des années 
2010 avec des matériaux comme NaCrO223, NaxNi0,5Mn0,5O224, NaxFe0,5Mn0,5O225, NaFeO226 ou 
NaFe0,5Co0,5O227 et ont permis { la communauté scientifique de sǯintéresser de nouveau { lǯétude 
des NIB. 
 Ainsi, dans un contexte de prise de conscience collective de la nécessité de protection de lǯenvironnement, associé { un accroissement du prix du lithium, les accumulateurs Na-ion sont 
particulièrement prometteurs pour des applications de stockage à grande échelle20 et les études 
sur ce sujet ont fortement augmenté ces dernières années (Figure 3a). Les capacités massiques 
et volumiques plus faibles pourraient être compensées par une baisse du prix des batteries. Kim 
et al.28 estimaient notamment en 2014 que le prix de fabrication des batteries pourrait diminuer dǯenviron ͳͲ% en passant à la technologie Na-ion (Figure 3b). Cette baisse serait due à lǯutilisation de matériaux dǯélectrodes positives et dǯélectrolytes moins onéreux mais également grâce au remplacement du collecteur de courant de lǯélectrode négative en cuivre par de lǯaluminium. A la différence du lithium, le sodium ne crée pas dǯalliage avec Al. De plus, les 
technologies Na-ion et Li-ion étant très semblables, toute la connaissance acquise durant plus de 
trente ans pour les batteries au lithium pourra être utilisée pour le développement de futures 
batteries Na-ion. Des prototypes sont dǯailleurs déj{ en développement. Le CNRS ȋCentre 
National de la Recherche Scientifique) et le CEA (Commissariat à l'Energie Atomique et aux 
Energies Alternatives) ont notamment présenté un premier prototype, en format 18650 en 
novembre 201529. 
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Figure 3. (a) Evolution du nombre de publications traitant du sodium dans le stockage de l’énergie ȋcontenant 
le mot clé « sodium ion battery » d’après le site Web of Science et inspiré de la ref15) et (b) comparaison des 
coûts de fabrication de batteries Li-ion et Na-ion28. 
 
A.1.b. Principe de fonctionnement 
 Comme tous les systèmes de batteries, les accumulateurs sodium-ion sont composés 
d'une électrode négative, dǯune électrode positive et dǯun électrolyte qui va permettre le 
transfert des ions mobiles (ions Na+Ȍ dǯune électrode { lǯautre ȋFigure 4). Ces batteries sont donc constituées dǯélectrodes contenant une matière active dans laquelle les ions Na+ peuvent être 
insérés/désinsérés. Les matériaux d'électrodes positives (ou cathodes) actuellement étudiés 
sont principalement des oxydes de métaux de transition30,31 (ex : NaxMO2 avec M = métal de 
transition), des composés polyanioniques32–34 et des dérivés du bleu de Prusse (ou 
hexacyanométalates)35. Les électrodes négatives (ou anodes) sont généralement constituées de 
dérivés carbonés tel que le « hard carbon »14 mais peuvent également être des matériaux dǯalliages28 (Sn, Sb, Ge …Ȍ ou des oxydes de métaux de transition avec des potentiels très bas 
comme le titane (ex : Na2Ti3O736Ȍ. Lǯélectrolyte est quant { lui, le plus souvent, un solvant ou un 
mélange de solvants organiques à base de carbonate (carbonates de propylène, dǯéthylène, de 
diméthyle …Ȍ dans lequel se trouve un sel de sodium (le plus souvent NaClO4 ou NaPF6)37. Ces 
accumulateurs sont régis par deux demi-réactions électrochimiques : 
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Demi-réaction { lǯélectrode positive en charge ȋdans le cas dǯun oxyde de métal de transitionȌ : 
NaMO2 → Na1-xMO2 + x Na+ + x e- 
Demi-réaction { lǯélectrode négative en charge ȋdans le cas du hard carbonȌ : 
x Na+ + x e- + C → NaxC 
 
Figure 4. Illustration du fonctionnement d'une batterie Sodium-ion. 
Les ions Na+ sont ainsi transférés de lǯélectrode positive { lǯélectrode négative lors de lǯétape de charge. Et inversement, lors de la décharge, les ions sont extraits de lǯélectrode négative et 
insérés dans lǯélectrode positive. Lors de cette étude, nous nous sommes concentrés sur lǯétude des propriétés électrochimiques de matériaux ȋnouveaux ou existantsȌ dǯélectrodes positives. 
Dans la suite de cette étude et sauf cas contraire, tous les potentiels seront exprimés par rapport 
au potentiel Na+/Na. 
 
A.2. Matériaux d’électrodes positives 
 Un matériau cathodique doit être composé dǯun matériau actif avec un haut potentiel 
(couple oxydant/réducteur de potentiel redox élevé) et une grande capacité spécifique ȋmatériau riche en sodium et de faible masse molaireȌ afin dǯobtenir une énergie spécifique la 
plus importante possible. Sa cyclabilité et sa durée de vie sont également des paramètres 
importants et celles-ci sont régies par la stabilité structurale du composé. Enfin, la puissance 
délivrée par le matériau va, quant à elle, être due à des phénomènes cinétiques comme la 
diffusivité ionique. En plus de toutes ces caractéristiques électrochimiques importantes, le 
matériau choisi devra également être obtenu à faible coût, être peu ou pas toxique et être stable 
chimiquement. Le choix des éléments du tableau périodique est donc particulièrement restreint. 
 Parmi tous les matériaux étudiés, deux grandes familles se distinguent : les matériaux 
polyanioniques et les oxydes de métaux de transition, respectivement en vert et en rouge sur la 
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Figure 5. Cette distinction existe également pour la technologie LIB avec dǯun côté le LiFePO4 ȋnoté LFPȌ et dǯun autre les dérivés du LiCoO2 (LCO) avec Li[NixMnyCoz]O2 (NMC), 
Li[NixCoyAlz]O2 ȋNCAȌ, … 
 
Figure 5. Comparaison de différents matériaux d'électrodes pour les batteries Na-ion. 
 Notre étude porte sur lǯinsertion/extraction de sodium dans des oxydes de métaux de 
transition. Cǯest la raison pour laquelle nous nous concentrerons, dans le premier chapitre de ce 
manuscrit, sur des oxydes déjà reportés dans la littérature. Pour des raisons de clarté, nous nǯaborderons pas ici les polyanioniques. Des articles de revue détaillés sont consacrés { cette 
famille de matériaux15,32,34,38–42. 
 
B. Oxydes de métaux de transition 
 Parmi les nombreux candidats de matériaux cathodiques, les oxydes en couches NaxMO2 
(avec M = Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni ou un mélange de 2 éléments ou plus) offrent de nombreux 
avantages en raison de leurs structures bidimensionnelles, de leurs grandes capacités 
théoriques et de leur facilité de synthèse. 
 A partir des années 1970, une équipe composée de Claude Fouassier, Claude Delmas et 
Paul Hagenmuller a mené une étude structure/propriétés des phases de type AxMO2 (A = Na, K ; 
M = Cr, Mn, Co)43. Il a ainsi été démontré que ces composés pouvaient posséder des structures de 
type 3D (en tunnels) quand x < 0,5 et 2D (lamellaires) quand x > 0,5. Ces premières 
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investigations ont abouti à des faibles capacités spécifiques et des mauvaises cyclabilités. Ces 
mauvais résultats se sont révélés plus tard être dus aux mauvaises conditions d'électrolytes et d'équipements de lǯépoque. 
 
B.1. Classification des structures lamellaires 
 Les matériaux lamellaires sont des hôtes d'intercalation intéressants car ils possèdent 
généralement des interactions inter-couches faibles et un espace vide entre ces couches, ce qui 
permet une diffusion facilité des ions. Parmi eux, les composés de structures lamellaires de type 
AMO2 sont constitués de plans dǯoctaèdres MO6 joints par les arêtes et les ions alcalins se 
trouvent entre ces « feuillets » MO6. Delmas et al.18 ont mis au point une nomenclature pour décrire les arrangements dǯempilements des ions alcalins entre les couches. Chaque structure 
est désignée par Xn, où X désigne la coordination du métal alcalin et n le nombre de couches dǯoctaèdres MO6 qui composent la maille élémentaire (prenant les valeurs 2 ou 3). Le métal 
alcalin peut être en coordination octaédrique (O) prismatique trigonale (P) ou tétraédrique (T). 
Il est important de noter que le lithium, du fait de sa petite taille, ne peut occuper un site 
prismatique dans les composés AMO2. Le sodium, plus gros, peut se trouver dans les deux types 
de configurations O ou P. Enfin, une apostrophe indique une distorsion d'un polyèdre idéal, ainsi Oǯ͵ et Pǯʹ représentent les distorsions monocliniques des phases O3 et P2, respectivement 
(Figure 6). 
En suivant cette notation, les oxydes lamellaires sodiés les plus répandus peuvent être classés 
selon deux catégories : les types O3 et les types P2. Les O3 (généralement obtenues pour 
0,7 ≤ x ≤ 1) sont donc uniquement composés de couches alternées dǯoctaèdres NaO6 et MO6 
joints par les arêtes et sont donc considérés comme des matériaux de structure « rock-salt » ordonnés. Pour ces matériaux, la transition de phase O͵ → Oǯ͵ → Pǯ͵ → P͵ se produit facilement puisquǯelle ne nécessite quǯun glissement des plans MO2 mais ainsi, de nombreuses phases 
intermédiaires sont formées. Les phases de type P2 (x ≈ 0,7) ont plutôt tendance à maintenir leur structure lors de lǯextraction et lǯinsertion électrochimique car une transition de phase { 
partir dǯune structure Pʹ vers une structure P͵ ou O͵ requiert de briser et de reformer des 
liaisons M-O et nécessite donc une plus haute température. Les polytypes P2 et P3 (ou O3) 
diffèrent non seulement par des décalages des couches MO2, mais également par une rotation de 
60° de tous les octaèdres MO631. Des limitations existent cependant pour les matériaux P2 à plus 
haut potentiel. Par exemple, dans le cas du matériau P2-Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O244, une transition 
P2 → O2 apparait lorsque Na < 1/3 et celle-ci limite la cyclabilité du matériau. La capacité de 
rétention est largement augmentée (95%) lorsque cette transition de phase est exclue45. 
Les phases O3 sont généralement considérées comme étant moins stables car elles 
peuvent subir une série de glissement des couches de MO6 pendant les processus 
électrochimiques. De plus, la diffusion des ions Na+ étant meilleure dans les sites prismatiques, 
les performances à régime élevé sont meilleures dans le cas des matériaux P246. Cependant, les 
phases de type O3 ont des capacités de première charge plus importantes du fait dǯune quantité 
de sodium plus importante30,47. Des études sont donc menées pour limiter les transformations 
structurales néfastes des phases O3 ou pour augmenter les capacités des phases P2. Ces études passent par lǯutilisation de substituants dans des phases O347–50 ou par la synthèse de matériaux 
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« hybrides » P2/O346,51. Plusieurs exemples de matériaux mono et multi-métalliques sont 
reportés ci-après avec une attention plus particulière sur les matériaux à base de manganèse. 
 
 
Figure 6. Représentation des structures O3, P3, O2 et P252. 
 
B.2. Oxydes mono-métalliques NaxMO2, avec M = Co, Cr, Ni, Fe, Ti 
ou V 
B.2.a. NaxCoO2 
Le matériau NaxCoO2 a été lǯun des premiers oxydes { être réétudié pour lǯinsertion 
électrochimique de sodium. Au vu des résultats de lǯanalogue lithié LiCoO217, NaCoO2 pouvait 
sembler prometteur. Cependant, les courbes électrochimiques de LiCoO2 et NaCoO2 sont très 
différentes (Figure 2). Comme montré dès les années 80 par Delmas et al.18, la phase initiale O3-
NaCoO2 subit une succession de transition de phases O3-Oǯ͵-Pǯ͵ au fur et { mesure que la 
quantité de sodium décroit dans le composé. Ces plateaux dans les courbes électrochimiques 
sont également visibles pour deux autres phases P2-NaxCoO2 et Pǯ͵-NaxCoO2 (Figure 7). Les 
phénomènes électrochimiques sont donc très semblables, excepté à fort taux de sodium. Plus récemment, lǯéquipe de Delmas53 a pu isoler jusquǯ{ neuf phases issues de Pʹ-NaxCoO2 pour 
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0,50 ≤ x ≤ 1,00 à température ambiante et Ceder et al.54 ont pu identifier quatre domaines 
monophasés et quatre domaines biphasiques entre 450 et 750°C pour 0,60 ≤ x ≤ 1,05. Ainsi, 
même si le matériau P2 semble avoir le domaine de stabilité le plus large (la phase est stable pour Ͳ,͸ͺ ≤ x ≤ Ͳ,͹͸Ȍ, la formation de toutes ces phases intermédiaires est néfaste pour les 
performances électrochimiques à long terme. La cyclabilité des matériaux NaxCoO2 est donc 
moins bonne que celle de LiCoO2. Le composé P2-Na0,74CoO2 a ainsi une capacité de 107 mAh/g 
dans la fenêtre de potentiel 2,0-3,8 V mais souffre dǯune baisse de sa capacité dǯenviron Ͳ,ͳ% pour chaque cycle jusquǯ{ ͶͲ cycles et dǯune augmentation de sa polarisation55. Il a également été montré quǯ{ forte charge et en température, la stabilité thermique des phases Pʹ est 
fortement réduite56. Ainsi, à cause de la taille du sodium et de la formation de nombreuses 
phases intermédiaires, les résultats de NaxCoO2 sont assez décevants. De plus, lǯutilisation 
importante de cobalt dans les batteries LIB fait augmenter son prix sur le marché et son emploi à grande échelle en NIB nǯest donc pas en accord avec une diminution des côuts38. 
Il est cependant à noter quelques points encourageants pour NaxCoO2. En effet, la 
diffusion ionique est plus importante dans NaxCoO2 (0,5-1,5.10-10 cm2/s) que dans LixCoO2 
(<1.10-11 cm2/s)57. Willis et al.58 expliquent notamment cette forte conductivité ionique par lǯexistence de « clusters » de lacunes interconnectées dans le matériau. De plus, { lǯaide dǯune 
morphologie particulière de microsphères, Fang et al.59 sont parvenus à une capacité de 125 
mAh/g avec une rétention de capacité de 86% après 300 cycles pour la phase P2-Na0,7CoO2. Son utilisation en faible quantité, associé { dǯautres métaux de transition ȋcomme cǯest le cas pour les 
matériaux NMC et NCA des LIB) pourrait donc être envisagée. Ce cas de figure est détaillé dans la 
partie B.4 sur les oxydes multi-métalliques. 
 
Figure 7. (a) Comparaison des courbes de charge/décharge de trois polymorphes de NaxCoO2 : O3, P2 et P'315 
et (b) courbes dérivés associées60. 
(a)
(b)
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B.2.b. NaxCrO2 
L'électrochimie de NaxCrO2 a été étudiée dès 1982 où seulement 0,15 Na pouvaient être 
réversiblement réinsérés dans le matériau61. Lǯanalogue lithié LiCrO2, quant à lui, est 
électrochimiquement inactif, excepté pour la 1ère charge avec une capacité de 55 mAh/g. En effet, 
dans LiCrO2, des ions Cr6+ formés en 1ère charge se déplacent vers les sites tétraédriques laissés vacants par lǯextraction du lithium. Le lithium ne peut donc pas être réintroduit dans le 
matériau62. Au début des années 2010, Komaba et al.23,63 reprirent lǯétude de NaxCrO2 et 
réussirent à obtenir une capacité réversible intéressante dǯenviron ͳʹͲ mAh/g, (~0,5 Na) dans 
la gamme de potentiel 3,6-2,0 V avec une densité de courant de 25 mA/g et selon un profil de 
tension relativement plat à 3,0 V. Cette extraction de 0,5 Na correspond aux résultats de 
Miyazaki64 par oxydation chimique. Avec la désintercalation des ions Na+, NaxCrO2 ȋͳ ≤ x ≤ Ͳ,ͷȌ 
subit une évolution structurale de la phase rhomboédrique O3 à la phase monoclinique Pǯ͵ en 
passant par la phase monoclinique O'365. La Spectroscopie d'Absorption des rayons X (SAX) a 
permis de démontrer que le Cr3+ initialement présent était oxydé en Cr4+ lors de cette transition 
de phases. Le Cr(IV), plus gros que le Cr(VI) reste ainsi dans la couche du métal de transition 
après l'extraction de sodium65,66. Il a également été montré que NaCrO2 et la phase oxydée 
Na0,5CrO2 étaient thermiquement stables dans les électrolytes non-aqueux jusquǯ{ ͵ͷͲ°C67. 
Cependant, au cours du cyclage, NaCrO2 perd en capacité23. 
Ainsi, dans le but de réduire cette perte de capacité, Ding et al.66 ont réalisé un revêtement de carbone { la surface du matériau { partir dǯacide citrique. Ce « coating » a permis dǯobtenir une 
meilleure cyclabilité, une réduction de la polarisation et une capacité spécifique accrue 
(135 mAh/g contre 125 mAh/g sans coating). Il est suggéré que ces performances 
électrochimiques améliorées sont liées à la suppression des réactions secondaires, au 
ralentissement de la formation de la SEI (interface solide-électrolyte) et à la conductivité 
électronique accrue. En 2015, Yu et al.68 ont synthétisé NaCrO2 par une voie « emulsion-drying » 
et les particules ont été enduites de carbone à partir de poix. Ce matériau coaté révèle une forte 
conductivité électronique de lǯordre de ͳͲ-1 S/cm (8.10-5 S/cm pour le matériau non coaté) et une excellente cyclabilité jusquǯ{ un régime de ͳͷͲC ȋdécharge complète en ʹ͹ secondesȌ. Cette 
couche de carbone sert également de couche de protection pour éviter la formation de NaOH et 
Na2CO3 en surface du matériau au contact de lǯair. 
La caractérisation électrochimique de NaCrO2 a également été réalisée dans le liquide ionique 
NaFSA-KFSA (avec FSA = bis(fluorosulfonyl)amide) à 363 K69. A cette température, les transitions de phases sont facilitées et permettent dǯatteindre des meilleures performances 
électrochimiques comme une capacité de 63 mAh/g à une densité de courant élevée de 2000 mA/g. Ces travaux, ainsi que dǯautres plus récents70 sont des preuves supplémentaires de la très 
bonne stabilité du matériau en température. Afin dǯétudier les mécanismes dǯextraction { plus forte charge, lǯéquipe de Komaba71 réétudia 
NaCrO2 jusquǯau potentiel de 4,5 V, correspondant { lǯextraction de Ͳ,ͻͶ Na et une capacité de 
première charge 235 mAh/g. Cette extraction supplémentaire des ions Na+ conduit à une 
dégradation de la performance du matériau à cause de transitions de phase irréversibles et 
donne ainsi une capacité de première décharge de seulement 9 mAh/g71. Par étude combinée in 
situ/ex situ de diffraction des rayons X, microscopie électronique, électrochimie et étude ab 
initio, Ceder et al.72 ont pu mettre en évidence la transformation de la phase Pǯ͵ Na0,4CrO2 en 
phase rock-salt CrO2 et ainsi expliquer les transformations irréversibles pour Ͳ,ͷ ≤ x ≤ Ͳ. 
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Figure 8. Courbes de première charge/décharge de Na1-xCrO2 pour Ͳ,Ͳ ≤ x ≤ Ͳ,ͷ, Ͳ,Ͳ ≤ x ≤ Ͳ,͹ et Ͳ,Ͳ ≤ x ≤ Ͳ,ͻͶ.71 
Ainsi, en se limitant { lǯextraction de Ͳ,ͷ Na, NaCrO2 est un matériau de cathode 
intéressant avec un potentiel de fonctionnement autour de 3,0 V, une capacité réversible de 
120 mAh/g et une bonne cyclabilité. La stabilité thermique des phases initiale et réduite est 
également un point positif pour certaines applications à plus hautes températures. 
 
B.2.c. NaxNiO2 
NaNiO2 est stable sous deux formes polymorphes, la phase rhomboédrique haute 
température (> 220°CȌ, et la phase monoclinique distordue Oǯ͵-NaNiO2. La phase basse température est constituée de couches dǯoctaèdres NiO6 joints par les sommets. Avec la présence 
des ions Ni3+ et de lǯeffet Jahn-Teller, ces octaèdres sont de forme allongée. Comme cǯest toujours 
le cas pour les matériaux NaxMO2, les ions Na+ se trouvent entre ces couches de nickel. Au-dessus 
de 220°C, lǯagitation thermique lǯemporte sur lǯeffet Jahn-Teller et la forme haute température 
adopte donc la même structure que LiNiO273. A lǯinstar de NaxCrO2, les premières courbes 
électrochimiques de NaxNiO2 sont issues des travaux de Delmas et al.61 et la première extraction 
de sodium de NaNiO2 par utilisation dǯune solution de diiode vient de lǯétude de Miyazaki et al.64. Ici encore, les quantités extraites de sodium diffèrent. Lǯélectrochimie ne permet dǯextraire que Ͳ,ʹͲ Na ȋ~ͷͲ mAh/gȌ quand la chimie permet dǯen extraire Ͳ,ͷ. Ces premières études ont permis dǯobserver la transition multiphasique Oǯ͵ → Pǯ͵ → Pǯǯ͵ → Oǯǯ͵ du couple redox Ni4+/Ni3+. La notation ǯǯ permet de différencier les phases distordues. En ʹͲͳʹ, lǯétude électrochimique de la forme monoclinique Oǯ͵-NaNiO2 a permis dǯobtenir une capacité de première charge de 
199 mAh/g (0,85 Na extraits) et une capacité de première décharge de 147 mAh/g (0,62 Na 
réinsérés) dans la gamme de tension 2,2-4,5 V73. Cependant la cyclabilité était relativement 
faible à cause de la formation de phase(s) inactive(s) au-dessus de 3,75 V. En se limitant à la 
fenêtre 2,0-3,75 V à C/10, 0,63 (147 mAh/g) et 0,52 Na (123 mAh/g) sont extraits et insérés, 
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respectivement, avec une meilleure rétention de capacité (94% de la capacité initiale) après 20 
cycles. Ces deux profils de charge/décharge sont présentés Figure 9. 
 
Figure 9. Profils de charge/décharge de NaNiO2 lors du 1er cycle entre 3,75 et 2,0 V (trait plein) et entre 4,5 et 
2,2 V (trait en pointillés).73 
Par analyse de diffraction des rayons X in situ et ex situ, Han et al.74 ont pu détailler les 
transitions de phases dans la gamme de potentiel 4,0-1,5 V et ainsi observer lǯexistence de sept 
phases NaxNiO2 pour Ͳ,͵͹ ≤ x ≤ ͳ. De plus, ils expliquent que la perte de capacité au cours du premier cycle de charge/décharge est due { lǯimpossibilité de retrouver une phase entièrement 
sodiée après la première décharge. Cette phase nouvellement formée Na0,83NiO2 est nommée Oǯǯǯǯ͵. La quantité de sodium de cette dernière a été tirée des courbes électrochimiques et 
confirmée par analyse ICP. Plus récemment, Wang et al.75 ont pu observer, par microscopie des 
rayons X en transmission operando, lǯévolution des mécanismes électrochimiques dans NaNiO2 à lǯéchelle dǯune particule. Ils ont démontré que les transformations de phases se font de manière hétérogène au sein dǯune même particule, selon un mécanisme de réaction de type « core-shell ». Ils ont également observé la formation dǯune phase électrochimiquement inactive à partir de 
3,2 V : Na0,19NiO2. La formation de cette phase serait la cause de la capacité irréversible observée 
lors des fortes charges. Lǯanalogue lithié LiNiO2 est lui aussi largement étudié comme cathode pour les LIB. 
Cependant la synthèse de la phase LiNiO2 stœchiométrique n'a jamais été réalisée et une phase 
Li1-xNi1+xO2 est obtenue avec des impuretés de Ni2+ dans les sites de lithium. La diffusion des ions 
lithium est ainsi réduite et les performances électrochimiques sont faibles76–78. Ainsi, à la 
différence de LiNiO2, la phase stœchiométrique NaNiO2 peut être synthétisée { lǯétat solide et environ Ͳ,ͷ Na peuvent être réversiblement extraits du matériau. A plus forte charge, dǯaprès les 
observations in situ et operando, il semblerait que la formation dǯune phase oxydée inactive 
Na0,19NiO2 ne permette pas de retrouver la phase initiale, mais uniquement un autre composé de 
formule Na0,83NiO2. En se limitant donc au potentiel de 3,7 V, ce matériau donne une capacité 
spécifique réversible de 140 mAh/g, des performances électrochimiques similaires à NaCrO2. 
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B.2.d. NaxFeO2 
La phase NaFeO2 existe selon plusieurs polymorphes et parmi elles, Ƚ-NaFeO2 (de groupe dǯespace R-3m) est un exemple typique de structure lamellaire de type O3. Celle-ci sǯobtient 
facilement par synthèse à l'état solide79 et a montré son activité électrochimique dès les 
premières études dans les années 9080. Au contraire, puisque les rayons ioniques de Li+ et Fe3+ 
sont similaires, il est très difficile de synthétiser la phase O3-LiFeO2. A la place, une structure de 
type rock-salt désordonnée, faiblement active, est facilement obtenue. Ainsi, seules des études récentes prouvent lǯactivité électrochimique de ce composé en LIB en passant par la 
nanostructuration ou le coating du matériau actif30. Il est à noter que les premières extractions 
chimiques et électrochimiques de sodium à partir de NaFeO2 donnaient des résultats très 
différents. En effet, Kikkawa et al. ont pu extraire seulement 0,1 Na en utilisant Br2 comme 
oxydant chimique alors que Takeda et al. purent extraire électrochimiquement 0,5 Na 
(120 mAh/g) en utilisant une anode de lithium métal. Une étude plus approfondie en utilisant la 
spectroscopie Mössbauer a indiqué que la réaction redox Fe4+/Fe3+ était responsable de cette 
capacité spécifique. 
Les premières études électrochimiques réalisées dans des cellules Na/NaFeO2 sont issues des 
travaux de Zhao et al.81 et de Yabuuchi et Komaba26,82. Ils ont reporté que la réversibilité des processus dǯinsertion/extraction est fortement influencée par les fenêtres de potentiels choisies. 
En augmentant le potentiel de fin de charge, la capacité spécifique de 1ère oxydation est plus 
importante mais les capacités de décharge sont réduites, notamment au-delà de 3,5 V. Les 
capacités de première charge/décharge sont de 140/65 mAh/g et 95/80 mAh/g dans les 
gammes de potentiel 4,0-2,5 V et 3,4-2,5 V, respectivement (Figure 10a,b). Ainsi, en se limitant 
au potentiel maximal de 3,4 V, environ 0,3 Na sont extraits et réinsérés de manière réversible de 
NaFeO2 selon un processus électrochimique en forme de plateau avec une polarisation faible et ceci permet dǯobtenir en oxydation la phase Na0,7FeO2. La transition de phase irréversible 
donnant le composé NaxFeO2 (avec x < 0,7) a été confirmée par DRX ex situ26 et SAX82 et le 
mécanisme de migration des ions Fe3+ associé à cette irréversibilité est proposé Figure 10c. 
Lorsque les ions sodium sont extraits de leurs sites octaédriques, des lacunes cationiques sont 
créées au niveau des sites tétraédriques partagés avec les octaèdres FeO6. Les ions Fe3+ migrent facilement vers ces sites parce quǯils y sont stabilisés énergétiquement. Ce phénomène apparait 
également dans LiCoxFe1-xO283. La réinsertion des ions sodium est donc perturbée par le fer en 
sites tétraédriques et ceci conduit à une dégradation importante des propriétés 
électrochimiques. Un autre inconvénient majeur de NaFeO2 est l'échange cationique Na+/H+ qui 
apparait lorsque le matériau est en contact avec de l'eau84. NaFeO2 se dégrade ainsi en FeOOH et 
NaOH. Un tel échange d'ions est généralement observé dans les phases O3-NaMO2. 
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Figure 10. (a) Profils de charge/décharge de NaFeO2 dans les fenêtres de potentiel 2,5-4,0 V, 2,5-3,5 V et 2,5-
3,4 V et (b) évolution des capacités de décharge des 30 premiers cycles selon ces potentiels26. (c) Mécanisme 
de migration des ions du Fe pendant l’extraction du sodium82. 
 
B.2.e. NaxTiO2 et autres composés lamellaires de titane L'objectif des premières études sur lǯactivité électrochimique dans NaTiO2 était de 
réduire la fenêtre de potentiel électrochimique de fonctionnement en raison de l'oxydation 
possible du carbonate de propylène par les propriétés hautement oxydantes des métaux de 
transition tels que Cr, Co ou Ni. En se limitant au potentiel maximal de 1,9 V, Maazaz et al.85 
purent extraire environ 0,3 Na de NaTiO2 (~75 mAh/g). La phase initiale O3 se transforme en phase O'͵ lors de lǯextraction du sodium avec une tension de fonctionnement faible ȋͲ,ͺ-1,6 V) 
correspondant au couple redox Ti4+/Ti3+. Cependant, en raison des propriétés réductrices de 
NaTiO2, une réduction lente de l'électrolyte (NaClO4 dans le carbonate de propylène) a été 
observée et ne permet pas de retrouver la phase initiale en fin de décharge. De plus, si le 
matériau NaxTiO2 est chargé à plus forte tension (pour x ≤ 0,67), une transition de phase 
irréversible a été observée et celle-ci nǯest pas due { lǯoxydation de lǯélectrolyte. Il a été supposé 
que des ions titane migrent de leurs couches TiO2 vers lǯespace inter-couches laissé libre par lǯextraction de sodium. Ceci conduit à une augmentation de la polarisation car un tel processus 
nécessite une énergie élevée. Avec une capacité de seulement 75 mAh/g de première charge, lǯintérêt de lǯutilisation du matériau NaxTiO2 est très limité. Cependant dǯautres composés 
lamellaires existent dans le système Na-Ti-O et ont, au contraire, des capacités appropriées. 
Les métaux alcalins forment une série de compositions d'oxydes ternaires avec le 
dioxyde de titane, A2O.nTiO2 (1 ≤ n ≤ 6). Les composés avec n = 1, 2 et 3 (Na2TiO3, Na2Ti2O5 et 
(a) (b)
(c)
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Na2Ti3O7, respectivement) ont été étudiés dès les années 4086. La structure de Na2Ti3O7 a été 
résolue par Andersson en 196187 et celle-ci consiste en couches lamellaires de (Ti3O7)2- constituées dǯoctaèdres TiO6 reliés par les arêtes, de manière à former des rubans en zigzag 
3 × 2 × ∞ (Figure 11)88. Rousse et al.36,88 ont étudié Na2Ti3O7 comme matériau dǯélectrode de 
NIB. Deux sodiums ont été insérés réversiblement dans ce composé, soit 0,67 Na par Ti 
(200 mAh/g), correspondant à la réduction de 2/3 du Ti4+ en Ti3+ au potentiel de 0,3 V. Ce potentiel est le plus bas jamais reporté pour une réaction dǯinsertion topotactique dans un 
oxyde. La structure de la forme réduite Na4Ti3O7 a pu être décrite comme une rock-salt ordonnée. Nous reviendrons plus en détail sur lǯétude de ce composé dans le Chapitre IV de ce 
manuscrit. Par nanostructuration Na2Ti3O7 montre une capacité de lǯordre de 188 mAh/g à un 
régime de C/1089 et Rudola et al.90 ont pu montrer sa bonne stabilité en cyclage à un régime de 
3C. Lǯinsertion de sodium a également été rapportée dans un autre composé de cette série : 
Na2Ti6O13 (n = 6)91,92. Les deux échantillons sont composés de la même unité (Ti3O7)2-. La chaîne 
de (Ti3O7)2- est isolée dans Na2Ti3O7, formant une structure en couches bidimensionnelles alors 
que dans Na2Ti6O13, ces couches partagent chaque coin du triplet d'octaèdres TiO6, formant une 
structure de type tunnel (Figure 11). A un régime de C/50 et dans la fenêtre de potentiel 0,1-
3,0 V, Trinh et al.91 ont reporté lǯinsertion de ͳ,͸ Na dans Na2Ti6O13 (80 mAh/g) en 1ère décharge, 
selon deux plateaux à 0,8 V et 0,7-0,5 V. En charge, 0,5 Na sont ré-extraits (22 mAh/g), 
correspondant à une efficacité coulombique de seulement 27%. Cette forte chute de capacité 
entre la charge et la décharge serait due { la formation dǯune couche de type SEI { la surface du 
matériau. Des matériaux composites constitués de nano-tiges de Na2Ti6O13 et dǯadditifs de 
carbone ont également permis dǯobtenir une capacité dǯenviron ʹͲ mAh/g pendant 5000 cycles 
à un régime de 20C92. 
 
Figure 11. Représentations structurales de Na2Ti3O7 et Na2Ti6O13. 
 La forme déshydratée dǯun autre matériau lamellaire, le NaTi3O6(OH), 2 H2O permet de 
stocker de manière réversible environ 1,3 Na/u.f. (~120 mAh/g) dans la gamme de tension 0,1-
1,5 V et selon un processus de type solution solide. 
 Avec des potentiels de travail bas, notamment associé au couple Ti4+/Ti3+, les oxydes du 
système Na-Ti-O sont donc intéressants pour une utilisation en électrode négative. Dans le cas 
des LIB, le Li4Ti5O12, est notamment très étudié. Bien quǯil ait une capacité spécifique inférieure 
aux matériaux carbonés, cet oxyde montre des avantages en termes de sécurité, de durée de vie 
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et peut être utilisé à des régimes très élevés93. En batteries Na-ion, le matériau Na4Ti5O12 donne 
une capacité limitée à 50 mAh/g attribuée à une cinétique très faible94. 
 
B.2.f. NaxVO2 et NaxV2O5 
Les composés NaVO2 et Na0,7VO2 ont tous deux été étudiés électrochimiquement en 
batteries Na-ion. La phase O3-NaVO2 est de structure monoclinique distordue alors que la phase 
P2-Na0,7VO2 cristallise dans une maille hexagonale de groupe dǯespace P͸3/mmc95. Les courbes 
de charge/décharge de ces deux composés sont similaires avec de nombreux plateaux 0,5 < x < 1 
(Figure 12)96,97. La phase P2 a cependant une polarisation moins importante que la phase O3 
dans la fenêtre de potentiel 2,4-1,2 V et les courbes dérivées sont radicalement différentes. Cette différence de polarisation peut sǯexpliquer par des mécanismes de diffusions ioniques nǯempruntant pas les mêmes chemins. Dans la phase O3, les ions Na+ diffusent par les sites 
tétraédriques, ce qui demande beaucoup dǯénergie en raison de leur volume, alors que dans le 
cas de la phase P2, ces ions semblent diffuser selon une voie moins énergétique. Ceci indique 
donc des comportements électrochimiques différents. La capacité spécifique de première charge est de lǯordre de 120 et 100 mAh/g pour NaVO2 et Na0,7VO2, respectivement. La différence de capacité sǯexplique par une quantité de sodium moins importante dans cette dernière. La 
désodiation de O3-NaVO2 est accompagnée dǯune distorsion monoclinique pour donner la phase Oǯ͵97. Au-delà de 0,5 sodiums extraits, le matériau subit une transformation irréversible due à la 
migration des ions vanadium vers les sites lacunaires de sodium. Dans le cas de Na0,7VO2, quatre 
domaines biphasiques et trois monophasiques ont pu être observés par DRX in situ pour 
0,5 ≤ x ≤ 0,9 avec des phases ordonnées pour x = 1/2, 5/8 et 2/398. Finalement, le potentiel 
moyen de fonctionnement inférieur à 2,0 V est trop faible pour une utilisation en cathode et trop élevé en anode. Lǯutilisation de NaxVO2 en batteries Na-ion ne semble donc pas envisageable. Dǯautres oxydes de vanadium ont également été largement étudiés en batteries Li-ion et 
Na-ion. Dès les années 1980, West et al. rapportaient lǯinsertion de sodium dans les matériaux lamellaires Ƚ-V2O5 et Na1+xV3O8 et dans la structure en tunnels de Ⱦ-NaxV2O599. La structure de Ƚ-
V2O5 consiste en couches de pyramides à base carrée VO5 jointes par les arêtes et les sommets. Lǯinsertion électrochimique et chimique dǯalcalins ȋLi+, Na+, K+) et alcalino-terreux (Mg2+, Ba2+) a 
déjà largement été étudiée dans ce matériau100 et quel que soit lǯélément choisi, de bonnes 
capacités de décharge sont obtenues. Tepavcevic et al.101 ont réétudié ce matériau en 2012 en 
synthétisant du pentoxide de vanadium bi-lamellaire nanostructuré dont la distance inter-feuillets était d'environ ͳ͵,ͷ Å, bien plus grande que celle du Ƚ-V2O5 orthorhombique 
traditionnellement à 4,4 Å. La synthèse consistait en un dépôt électrochimique de sulfate de 
vanadyl aqueux sur un substrat de Ni, suivi dǯun traitement thermique { ͳʹͲ°C sous vide pour éliminer lǯeau intercalée entre les feuillets. Ce matériau donne une importante capacité 
réversible de 250 mAh/g de 1,5 à 3,8 V, à une densité de courant de 20 mA/g. La rétention de 
capacité est de 85% après 350 cycles. La capacité est alors proche de la capacité théorique 
attendue pour la formation de Na2V2O5, correspondant au couple redox V5+/V4+, de 295 mAh/g. Lǯinsertion de sodium dans le Ƚ-V2O5 orthorhombique, qui sǯaccompagne de la formation dǯune 
nouvelle structure99, ne permet dǯobtenir quǯune capacité de lǯordre de ͳͷͲ mAh/g et celle-ci décroît rapidement lors du cyclage { cause dǯune faible réversibilité et dǯune perte de 
cristallinité. Ces travaux ont été confirmés par la suite lors dǯétudes similaires102–104. Su et al.105 ont pu améliorer les performances électrochimiques de Ƚ-V2O5 orthorhombique { lǯaide dǯune 
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morphologie en nanosphères creuses. Les capacités de deuxième cycle étaient de 159, 153, 151, 
132 et 112 mAh/g à des régimes de 40, 80, 160, 320 et 640 mA/g. Après 100 cycles, la rétention 
de capacité est de 95%. Plus récemment, dǯautres études ont été menées sur lǯoptimisation du 
matériau par nanostructuration, coatings ou pré-réductions chimiques106–112. Le matériau 
lamellaire Na1+xV3O8 a quant à lui été réétudié sous forme de nano-tiges et celui-ci permet dǯobtenir des capacités de 173 mAh/g et 90 mAh/g lors du 1er et du 190ème cycle à 50 mA/g 
entre 1,5 et 3,8 V113. Lǯinsertion électrochimique et/ou chimique de sodium dans dǯautres oxydes 
du système Na-V-O a également été étudiée. Cǯest le cas du matériau amorphe Na1,5+xVO3 qui a 
une capacité réversible de 150 mAh/g au potentiel moyen de 1,8 V114. 
 
Figure 12. (a) Comparaison des profils de charge/décharge des composés O3-NaVO2 et P2-Na0,7VO2, 
respectivement en trait plein bleu et pointillés verts dans la fenêtre de potentiel 1,2-2,5 V96. (b) Courbe 
galvanostatique de P2-NaxVO2 pour 0,5 ≤ x ≤ 0,9298 présentant les quatre domaines biphasiques et les trois 
domaines monophasiques. 
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B.3. Cas de la famille NaxMnO2 
 Parmi les composés NaxMO2, la famille NaxMnO2 fait partie des oxydes les plus 
caractérisés115, notamment comme matériaux dǯinsertion électrochimique116. Par le caractère 
non toxique et peu cher du manganèse, le système Na-Mn-O représente un enjeu majeur pour le 
développement des accumulateurs Na-ion pour des applications { grande échelle. Lǯutilisation dǯoxydes NaxMnO2 comme électrodes positives pour les batteries Na-ion a dǯailleurs déj{ été 
largement étudiée117–122. Les structures de ces matériaux sont tridimensionnelles à des valeurs 
de x plus faibles (x < 0,5) et bidimensionnelles à des valeurs plus élevées (x > 0,5). 
 
B.3.a. NaMnO2 (x = 1) 
NaMnO2 existe en deux formes polymorphes. La phase basse température monoclinique de structure de type O͵ Ƚ-NaMnO2, présentée Figure 13, et la phase haute température orthorhombique Ⱦ-NaMnO2. Dans les deux cas le sodium occupe un site octaédrique. Lǯextraction 
électrochimique de sodium dans ces deux polymorphes a été étudiée pour la première fois par 
Mendiboure et al. en 1985116. Leurs résultats ont montré que seulement 0,22 et 0,15 Na 
pouvaient être réversiblement extraits et réinsérés dans Ƚ- et Ⱦ-NaMnO2, respectivement. 
  
Figure 13. Structure de la phase monoclinique Ƚ-NaMnO2 selon l’axe b. La maille élémentaire est indiquée en 
ligne noire et l’octaèdre de sodium en ligne jaune. 
Plus récemment, en 2011, Ma et al.117 ont repris lǯétude de Ƚ-NaMnO2 et ils ont obtenu 
une réversibilité supérieure en parvenant à extraire 0,85 Na et à en réinsérer 0,8, pour des 
capacités de première charge et décharge de 210 mAh/g et 197 mAh/g, dans la fenêtre de 
potentiel 2-3,8 V à C/30. La quantité plus importante de sodium réversiblement extraite par rapport aux travaux de Mendiboure et al. est expliquée par une différence dǯélectrolyte utilisé. Cependant, on peut également supposer que les moyens pour réaliser le cyclage dǯune batterie étaient plus performants en ʹͲͳͳ quǯen ͳͻͺͷ. Les réactions de charge et de décharge de ce composé nǯempruntent pas les mêmes chemins réactionnels. En effet, comme indiqué par le 
profil de tension issu du PITT, les courbes de charge et de décharge montrent respectivement 
huit et cinq plateaux. Le long plateau à 2,63 V est associé à la réaction biphasique (transition du 
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1er ordre) entre Na0,93MnO2 et Na0,7MnO2 (Figure 14a). La phase Na0,7MnO2 ne correspond 
cependant pas à la phase P2-Na0,7MnO2 de groupe dǯespace P͸3/mmc. La perte de capacité 
observée sur ce matériau (rétention de 74% après 10 cycles) ne peut pas être expliquée par la 
dégradation de la structure. En effet, les structures des matériaux initial et après 20 cycles sont très similaires. Ƚ-NaMnO2 ne semble pas particulièrement affecté par les transitions de phases. 
Dans les matériaux cathodiques contenant du Mn3+, la dégradation de la capacité peut aussi être 
due à la dissolution de manganèse, ce qui entraîne une dismutation en Mn2+ et Mn4+ 123. Une 
analyse élémentaire par ICP, réalisée sur lǯélectrolyte après ʹͲ cycles, a indiqué quǯune très 
faible quantité de Mn (< 0,2 ppm) peut être détectée. Cette faible dissolution nǯest donc pas 
susceptible d'affecter les performances électrochimiques. La perte de capacité est expliquée par une augmentation de lǯimpédance { lǯinterface sodium/électrolyte. Cette perte serait 
uniquement « apparente » { cause de lǯaugmentation de la surtension qui conduirait { une 
coupure prématurée de la charge. 
 
Figure 14. Profils de tension de Ƚ-NaMnO2 (a) obtenus par PITT du 1er cycle et (b) pour les 10 premiers cycles. 
L’étude est réalisée entre ͵,ͺ et ʹ ,Ͳ V à un régime de C/͵Ͳ117. La phase Ⱦ-NaMnO2 (Figure 15) a été réétudiée comme cathode en 2014 par Billaud et 
al.118 Comme pour la phase Ƚ, ces travaux ont permis dǯobtenir des capacités supérieures aux travaux de Mendiboure et peuvent également sǯexpliquer par une différence dǯélectrolyte et par 
(b)
(a)
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des moyens plus performants. La première décharge du matériau de 190 mAh/g, correspond à la 
réinsertion de 0,82 Na dans le matériau (Figure 16). De plus, cette capacité est de 130 mAh/g 
après 100 cycles. Au niveau structural, Ⱦ-NaMnO2 possède une structure lamellaire différente de 
celle classiquement adoptée par les structures de type NaMO2. Au lieu de couches planes dǯoctaèdres MnO6, Ⱦ-NaMnO2 est composé de couches en zigzag entre lesquelles les ions Na+ sont 
en sites octaédriques. Dans ces travaux, une étude par RMN du solide ex-situ du 23Na a permis dǯobserver que des défauts d'empilement augmentent lors de l'extraction du sodium, ceci étant accompagné dǯune perte de cristallinité. Lors de la réinsertion des ions sodium, la structure est 
retrouvée avec un désordre accru. Compte tenu de ces transformations structurales 
importantes, la bonne réversibilité et les capacités sont assez remarquables. Ceci est en opposition avec l'idée commune quǯune bonne réversibilité nécessite de faibles changements 
structuraux. 
 
Figure 15. Structure de la phase monoclinique Ⱦ-NaMnO2 selon l’axe b. La maille élémentaire est indiquée en 
ligne noire et l’octaèdre de sodium en ligne jaune. 
 
Figure 16. Courbes de charge et décharge de Ⱦ-NaMnO2 entre 2,0 et 4,2 V à C/20. Les 1er, 2ème, 5ème et 10ème 
cycles sont respectivement indiqués en noir, rouge, bleu et vert118. 
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Il est { noter quǯune transformation vers la phase spinelle apparait dans le cas de LiMnO2, avec le 
Mn qui peut migrer dans les sites Li tétraédriques. Cette migration des Mn est accentuée par la 
migration des Li, également en sites tétraédriques, pour former des dimères Li-Mn en 
configuration « dumbbell » ȋen forme dǯhaltèresȌ117. Cette transition de phase nǯest pas 
énergétiquement favorable dans le cas de NaMnO2, les ions Na+, plus volumineux, nǯétant pas 
stables en sites tétraédriques. 
 
B.3.b. P2-NaxMnO2 (0,5 < x < 0,7) 
Comme expliqué précédemment, les phases NaxMnO2 sont de structures lamellaires 
lorsque x > 0,5. Parmi elles, la phase P2-NaxMnO2 montre des performances électrochimiques 
intéressantes (Figure 17). 
 
Figure 17. Structure de P2-Na0,7MnO2 selon l’axe a, avec les sodiums en gris dans cette représentation122. 
Caballero et al.121 ont synthétisé le composé P2-Na0,6MnO2 par voie sol-gel à partir dǯacétylacétonate de manganèse (III) et de carbonate de sodium en proportion 1,5:1. Dans ce composé, les sodiums occupent les sites prismatiques entre les couches dǯoctaèdres MnO6 avec les oxygènes respectant une séquence dǯempilement de type ABBA. Utilisé comme matériau de 
cathode, Na0,6MnO2 donne une capacité de première charge de 150 mAh/g quand il est oxydé de 
2,0 à 3,8 V. Cette capacité diminue rapidement au cours du cyclage pour atteindre environ 
50 mAh/g au 10ème cycle (Figure 18bȌ. Dans le même temps, lǯintensité des pics dǯoxydation et de 
réduction, présentée sur la courbe différentielle de la capacité spécifique (Figure 18a), diminue 
également. Après seulement quelques cycles de charge/décharge, les pics principaux entre 2,0 et 
2,5 V ne sont presque plus visibles. La déformation de la structure, résultant de l'insertion et de 
l'extraction des ions Na+, provoque une diminution progressive de la cristallinité en raison de sa 
flexibilité limitée. Ainsi, une phase quasi-amorphe est obtenue au huitième cycle. 
 Les performances électrochimiques ont été ensuite améliorées par Yabuuchi et al. en 
utilisant un électrolyte de meilleure qualité pour obtenir une capacité de 190 mAh/g (0,8 Na)124. 
Cette phase P2 a une conductivité ionique plus importante que la phase O3-NaMnO2. En effet, 
dans les composés O3, le saut direct d'un site octaédrique à un autre site adjacent nécessite une 
énergie d'activation très élevée, les ions Na migrent donc à travers les sites tétraédriques 
interstitiels partagés par deux sites octaédriques. Au contraire, dans les type P2, un chemin de 
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diffusion est ouvert entre les sites prismatiques voisins et une barrière de diffusion inférieure 
est attendue15,125. 
 
Figure 18. (a) Courbes différentielles de capacité pour les huit premiers cycles de Na0,6MnO2 et (b) évolution 
de la capacité en fonction du cyclage selon deux fenêtres de potentiel121. 
 
Figure 19. Chemins de diffusion dans les matériaux lamellaires de type O3, O2, P3 et P215. 
(a)
(b)3.8-2.0 V
3.0-2.0 V
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La perte de capacité importante dans ce matériau a pu être limitée par lǯutilisation de matériaux 
nanostructurés. Su et al.122 ont étudié le comportement électrochimique de nanofeuillets de 
monocristaux de composition Na0,7MnO2. Lǯutilisation de nanostructure permet dǯobtenir des 
performances en termes de rétention de capacité plus importante. P2-Na0,7MnO2 montre ainsi 
une capacité de 163 mAh/g dans la gamme de potentiel 2,0-4,5 V avec une capacité de rétention 
d'environ 67% après 50 cycles. Cette nanostructuration et la présence de plans cristallins 
dominants (100) permettent également un transport ionique facilité pour l'insertion et 
l'extraction du Na+ (Figure 20). 
 
Figure 20. Images (a) MEB et (b) MET des nanofeuillets de Na0,7MnO2122. 
La diffraction des rayons X ex situ a permis dǯidentifier qu'il n'y avait pas de transition de phase { 
l'état complètement chargé. Quand tous les Na ont été extraits du matériau, la structure de la 
phase oxydée MnO2 cristallise dans le même type de maille orthorhombique, de même groupe dǯespace Cmca. Seuls les paramètres de maille sont modifiés, avec notamment une contraction de lǯespace inter-feuillets. Plus récemment, Li et al.126 ont obtenu une capacité de 135 mAh/g à 
un régime de C/10 dans la gamme de potentiel 2,0-4,3 V avec le matériau P2-Na0,53MnO2, 
synthétisé par une réaction de co-précipitation suivie de recuits à 350 et 600°C sous air. 
 
B.3.c. NaxMnO2 (x ≤ 0,44) 
 Parmi les matériaux de structure 3D, les phases Na0,4MnO2 et Na0,44MnO2 ont toutes les 
deux des structures en tunnels (Figure 21). Na0,4MnO2 a une structure proche de la psilomélane 
(Ba, H2O)2Mn5O10 et Na0,44MnO2 est iso-structurale à Na4Mn4Ti5O18. 
La phase Na0,4MnO2 a été utilisée comme précurseur pour obtenir les phases lithiées 
Na0,17Li0,16MnO2 et Li0,4MnO2119 afin dǯétudier le potentiel électrochimique de ces matériaux en 
batteries Li-ion mais nǯa jamais été étudiée pour les batteries Na-ion. Pour ces deux composés, la 
structure du précurseur Na0,4MnO2 est conservée, avec une diminution des paramètres de maille 
à mesure que le taux de lithium augmente. En termes de performances électrochimiques, le 
matériau partiellement sodié Na0,17Li0,16MnO2 donne une capacité de décharge plus importante 
que le Li0,4MnO2 mais la présence dǯions Na+ mobiles rend difficile lǯinterprétation des résultats. 
(a) (b)
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Figure 21. Structures de (a) la psilomélane (Ba, H2O)2Mn5O10 selon l’axe b et ȋbȌ Na0,44MnO2 selon l’axe c avec 
ses trois sites sodium notés Na1, Na2 et Na3. 
Na0,44MnO2 (également écrit Na4Mn9O18) a, du fait de sa bonne stabilité structurale, été 
largement étudié comme matériau positif de NIB120,127–133. Dans ce matériau, les ions manganèse 
sont situés dans deux sites différents : tous les ions Mn4+ et la moitié des Mn3+ sont dans des sites 
octaédriques (MnO6), tandis que les autres ions Mn3+ sont dans des sites pyramidaux à base 
carrée (MnO5Ȍ. Lǯorganisation de ces polyèdres mène { lǯexistence de deux types de tunnels : le 
premier en forme de S avec deux sites de Na (Na1 en coordination 6 prismatique et Na2 en 
coordination 3) et le second, plus petit avec un seul site de Na (Na3 en coordination 3). Les ions 
manganèse trivalents en sites pyramidaux ne peuvent pas être oxydés à l'état tétravalent, ainsi, 
20% d'ions sodium ne peuvent pas être extraits de cette structure.  
Sauvage et al.120 ont testé électrochimiquement Na0,44MnO2 entre 2 et 3,8 V pour une 
composition variant de x = 0,18 à 0,64 (NaxMnO2) et ont obtenu une capacité de 140 mAh/g à un 
régime lent de C/200. La capacité diminue assez rapidement et seulement la moitié de la 
capacité initiale est conservée après 50 cycles. Ils ont supposé que les sites Na1 et Na2 étaient 
très accessibles tandis que les ions situés dans le site Na3 n'étaient généralement pas extraits. 
Au vu de la structure, cǯest la direction c qui permet la diffusion des ions Na+ et leur 
extraction/insertion. Ce matériau a également montré sa bonne stabilité en présence de lǯélectrolyte aqueux Na2SO4130 et dans le système NaTi2(PO4)/Na0,44MnO2134, la cellule était 
capable de fonctionner pendant plus de 1000 cycles à un régime de 100C. En 2011, dans le but dǯaméliorer la durée de vie du composé, Cao et al.127 ont utilisé une structure particulière en 
nanofils de monocristaux de Na0,44MnO2. En effet, comme il a déjà été démontré pour les 
batteries Li-ion135–140, la nanostructuration permet généralement dǯaméliorer les performances 
des matériaux. Des nanomatériaux, tels que les nanoparticules, les nanofils ou les nanofeuillets permettent des régimes dǯintercalation/désintercalation plus élevés en raison des chemins de 
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diffusion plus courts. La durée de vie est également plus grande du fait des modifications structurales moins importantes qui sǯappliquent sur des volumes plus petits. 
Les nanofils de Na4Mn9O18 sont issus de la pyrolyse de co-polymères polyacrylates de Na et Mn 
(Figure 22). Les précurseurs co-polymères sont tout dǯabord préparés { partir de NaNO3 et 
Mn(NO3)2 dans une solution dǯacide acrylique et sont ensuite calcinés { ͸ͲͲ, ͹ͷͲ ou ͻͲͲ°C 
pendant 24h sous air. La calcination à 750°C a donné les meilleurs résultats. 
 
Figure 22. Images (a) MEB et (b) (c) MET des nanofils de Na4Mn9O18 calcinés à 750°C127. La capacité de première décharge est dǯenviron ͳ͵Ͳ mAh/g et la rétention de capacité est de 
77% après 1000 cycles (Figure 23), avec une capacité de 84 mAh/g à un régime de C/2. Ces 
résultats sont donc bien supérieurs à ceux du matériau « bulk ». 
 
Figure 23. Performances en cyclage de Na4Mn9O18 à différentes températures de calcination (600, 750 et 
900°C)127. Dǯautres études plus récentes ont été poursuivies dans le but dǯoptimiser la synthèse du matériau afin dǯen contrôler la morphologie et de réduire les coûts de fabrication131,132,141–143. Liu 
et al.133 ont ainsi obtenu des capacités remarquables de 73 mAh/g avec une rétention de 99,6% 
sur 2000 cycles et à un régime de 8,3 C. 
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Dans les oxydes de manganèse en forme de tunnels, il est également intéressant de présenter le 
cas de MnO2. Ce matériau possède au moins 9 polymorphes, avec de nombreuses structures 
différentes en tunnels et en couches144. En raison de la taille relativement grande de leurs 
tunnels, les phases Ƚ- et Ⱦ-MnO2 ont notamment déjà été étudiées pour lǯinsertion de sodium 
(Figure 24). La phase Ƚ-MnO2 (de type cryptomelane) peut être vue comme une hollandite sans 
le cation Ba2+. Celle-ci est donc composée de doubles chaînes d'octaèdres MnO6 joints par les 
côtés, reliées entre elles par les sommets des octaèdres pour former une structure en tunnels 
2 x 2 et 1 x 1 (Figure 24Ȍ. La morphologie peut être contrôlée afin dǯobtenir des surfaces 
spécifiques plus importantes. Cassaignon et al.145 ont notamment pu synthétiser des nanofils 1D de Ƚ-MnO2 par chimie douce en milieu aqueux avec une surface spécifique de plus de 100 m2/g. Avec une morphologie adéquate et grâce { lǯexistence de ces grands tunnels 2 x ʹ, lǯinsertion de 
Na+ a déj{ été réalisée dans Ƚ-MnO2146,147. Su et al.146 ont obtenu de fortes capacités de premières 
décharge et charge de 278 et 407 mAh/g, respectivement, dans du Ƚ-MnO2 sous forme de 
nanotiges. Cette capacité décroit rapidement après ce premier cycle et au bout de 100 cycles, la 
capacité de décharge est de 75 mAh/g. Ⱦ-MnO2, également appelé pyrolusite, a uniquement des tunnels ͳ x ͳ formés par des chaînes dǯoctaèdres liés par les arêtes (Figure 24). Ces chaînes sont 
elles aussi reliées par les sommets. Au vu de la taille plus réduite des tunnels, lǯinsertion de sodium pourrait sembler plus difficile dans Ⱦ-MnO2. Cependant les capacités de rétention sont 
supérieures à Ƚ-MnO2146. La capacité de décharge, initialement de 298 mAh/g est maintenue à 
145 mAh/g au 100ème cycle. 
 
Figure 24. Structures de deux polymorphes de MnO2 selon l'axe c, mettant en évidence les tunnels 2 x 2 et 1 x 
ͳ de Ƚ-MnO2 et les tunnels ͳ x ͳ de Ⱦ-MnO2. 
Ainsi, bien que les matériaux NaxMnO2 structurés en couches ou en tunnels offrent des capacités 
réversibles élevées, ils subissent une faible stabilité cyclique, notamment en raison de 
l'effondrement structural et de l'effet Jahn-Teller important dans le Mn trivalent148. La 
stabilisation de la structure de NaxMnO2 et l'amélioration des performances en cyclage sont 
essentielles pour ses applications pratiques et ceci peut être apporté par des substitutions149. 
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B.4. Oxydes multi-métalliques 
Comme présenté dans les parties B.2 et B.3, les oxydes mono-métalliques montrent des 
avantages certains, tels que la bonne diffusivité ionique de NaxCoO2, la capacité spécifique 
théorique élevée de NaxMnO2 et le fort potentiel redox de NaxFeO2 ou NaxNiO2. Cependant, leurs 
performances électrochimiques globales respectives sont relativement limitées. La substitution 
par des éléments électrochimiquement actifs ou inactifs s'est donc révélée être une approche 
intéressante pour répondre aux préoccupations concernant la faible rétention de capacité, la 
tension de fonctionnement trop basse et/ou l'instabilité structurale32. L'incorporation d'éléments actifs permet dǯajuster la réaction redox { une tension cible afin d'obtenir un profil 
de charge/décharge plus lisse et une tension de fonctionnement plus élevée. L'utilisation dǯéléments inactifs permet de stabiliser les couches d'oxydes, notamment après désodiation, ce 
qui se traduit par une meilleure cyclabilité à long terme. Cependant, cette substitution dǯéléments inactifs réduit la quantité de sodiums insérés/désinsérés et réduit donc la capacité 
spécifique du matériau. Dǯun point de vue applicatif, trois des éléments les plus intéressants pour une utilisation en 
matériaux de cathodes pour les NIB sont le fer, le nickel et le manganèse. Le Fe présente les avantages dǯêtre très abondant, non néfaste pour lǯenvironnement avec une forte tension de 
fonctionnement. Le Ni montre des performances électrochimiques élevées en raison de la 
réaction redox Ni4+/Ni2+ qui a une tension de fonctionnement importante. Le Mn a la 
particularité de donner de fortes capacités spécifiques mais à un potentiel moyen plus faible. Un couplage de ces éléments avec du Co, Ti, Li ou du Mg permet dǯobtenir des capacités spécifiques 
et des tensions de fonctionnement supérieures tout en maintenant une bonne stabilité 
structurale. Quelques exemple dǯoxydes lamellaires Nax[MMǯMǯǯ]O2 (avec M, Mǯ et Mǯǯ = Ni, Fe, 
Mn, Ti …Ȍ sont reportés ici. 
 
B.4.a. Composés de type O3 
Yoshida et al.27 ont formé la phase O3-Na[Fe0,5Co0,5]O2 et ont obtenu des résultats 
intéressants en termes de rétention de capacité. La diminution de la capacité irréversible, par 
rapport à O3-NaFeO2 est attribuée { la suppression de la migration du fer due { lǯoccupation des 
sites de métaux de transition par le cobalt. En effet, comme décrit dans la partie B.2.d, lǯextraction de sodium de O͵-NaFeO2 est limitée à environ 0,3/0,4 Na+. Au-delà de cette limite, 
des atomes de fer migrent vers les sites des couches de sodium laissés vacants lors de la charge. 
Cette migration bloque alors la réinsertion de Na. Au contraire, dans les matériaux de type 
Na[Fe1-xMx]O2, tels que O3-Na[Fe0,5Co0,5]O2 la migration du fer est peu probable. Ainsi, plus de 
sodium peut être extrait et réinséré et les capacités spécifiques sont plus importantes. En outre, 
la présence de Co a permis une augmentation de la conductivité électrique, de sorte que 
l'électrode était active jusqu'à des régimes de 30C pour une capacité de 102 mAh/g (Figure 25). 
Ces performances pour des régimes très élevés sont obtenues grâce à la transition de phase O3-
P3, comme expliqué dans la partie B.3.b. Un second composé qui ne contient pas de cobalt, le O3-
Na[Fe0,4Ni0,3Mn0,3]O2150, montre également la transition de phase O3-P3, de bonnes 
performances et une faible polarisation (Figure 25). Les capacités à plus fort régime sont 
cependant inférieures au composé Na[Fe0,5Co0,5]O2 et ceci peut être expliqué par la forte 
conductivité des oxydes lamellaires au Co.  
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Oh et al.48 ont comparé deux oxydes lamellaire O3 riches en manganèse, Na[Ni0,25Fe0,25Mn0,5]O2 
et Na[Li0,05(Ni0,25Fe0,25Mn0,5)0,95]O2. Ils ont ainsi pu observer que lǯajout de Li dans les couches de 
métaux de transition « retarde » la transition O3-P͵ en charge et permet dǯobtenir des capacités 
spécifiques plus importantes. La liaison Li-O étant plus forte que les liaisons Mn-O ou Ni-O, la 
phase substituée au Lithium va être plus stable. La transition de phase apparaît donc pour une 
quantité de sodium extraite plus importante. Les matériaux substitué et non-substitué au Li 
donnent des capacités de 1ère charge de 160 et 120 mAh/g, respectivement, à 0,5C entre 4,4 et 
1,3 V. Grâce { lǯactivité du couple Ni4+/Ni2+ et de la transition de phase O3-P3, 
Na[Ni0,5Mn0,5]O224,63 fournit également une grande capacité réversible (~185 mAh/g). En charge jusquǯ{ Ͷ,ͷ V, presque tout le sodium est extrait sans changement structural irréversible. Une 
bonne rétention de la capacité est atteinte lorsque la fenêtre de potentiel est limitée à 3,8 V 
(Figure 25). Il est également { noter lǯétude du Na-NMC, de formule Na[Ni1/3Mn1/3Co1/3]O2151. Ce composé 
permet lǯextraction réversible de 0,5 Na pour une capacité de 120 mAh/g dans la fenêtre de 
potentiel 2,0-3,75 V. Dans ce cas, les transitions de phases suivent la séquence O3-O1-P3-P1 avec 
un accroissement du paramètre c. Enfin, la substitution de Ni par le Ti dans Na[Ni0,5Ti0,5]O2 permet lǯobtention dǯune très bonne stabilité en cyclage avec une rétention de capacité de ͻ͵,ʹ% 
après 100 cycles à 0,2 C152. 
 
B.4.b. Composés de type P2 
Dès 1999, Paulsen et Dahn153 ont étudié les propriétés structurales et la stabilité de 
bronzes à base de Na2/3MnO2 de type P2 et ont montré que la substitution de Mn par Li, Ni ou Co 
réduisait les distorsions Jahn-Teller présentes dans la structure initiale et élargissait ainsi la 
plage de stabilité de la phase P2. Cette étude a été poursuivie par Lu et Dahn44 sur le matériau 
P2-Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2. La majeure partie des ions Na+ est extraite de manière réversible de ce 
matériau, ce qui correspond à une capacité de charge de 161 mAh/g (173 mAh/g en capacité théoriqueȌ. Sur la base de lǯoxydo-réduction Ni4+/Ni2+, un plateau apparaît à une tension élevée 
de 4,2 V pour x < 1/3 (Nax[Ni1/3Mn2/3]O2) et deux phases semblent coexister : P2-
Na1/3[Ni1/3Mn2/3]O2 (avec des défauts dǯempilement de type O2) et [Ni1/3Mn2/3]O2. Un 
changement de volume important (plus de 20%) dans la région 0 < x < 1/3, associé à la transition de phase Oʹ, réduit de manière très importante la cyclabilité de lǯélectrode. La 
cyclabilité est fortement augmentée quand lǯextraction de Na est limitée à la zone 2/3 < x < 1/3, 
sans la transition de phase O245. Plus récemment, Liu et al.154 ont caractérisé P2- 
Na0,8Ni0,4Mn0,6O2 qui possède de bonnes performances électrochimiques, notamment à plus 
haute température (55°C) avec des capacités de décharge de 92,0 et 85,3 mAh/g, respectivement 
à C/10 et C dans la gamme de potentiel 2,0-4,0 V. La substitution dǯune partie du Mn par du Ti, 
non électrochimiquement actif, permet dǯaugmenter la stabilité par la suppression de la 
transition de phase P2-O2. Na2/3[Ni1/3Mn1/2Ti1/6]O2 délivre ainsi 127 mAh/g de capacité 
réversible au potentiel moyen de 3,7 V155. Un lissage de la courbe électrochimique peut 
également être observé (Figure 25). 
Carlier et al.156 ont reporté la bonne réversibilité du processus dǯextraction/insertion de 
Na+ dans la phase P2-Nax[Co2/3Mn1/3]O2 (avec x = 2/3). Ce processus électrochimique se déroule 
principalement par solution solide, excepté pour x = Ͳ,ͷ où la formation dǯune phase ordonnée 
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P2-Na0,5[Co2/3Mn1/3]O2 est envisagée. En changeant les ratios stœchiométriques des précurseurs 
de Mn et Co, plusieurs composés P2-Na2/3[MnyCo1-y]O2 (avec y = 0, 1/6, 1/3, 1/2, 2/3, 5/6 et 1) ont été comparés dǯun point de vue électrochimique. Plus la quantité de cobalt est importante plus le potentiel redox associé { lǯextraction du Na+ est élevé. De plus la stabilité en cyclage est 
augmentée. La substitution du Mn par du Co diminue cependant la capacité spécifique du 
composé. Lǯutilisation du couple redox Fe4+/Fe3+ dans le matériau P2-Na2/3[Fe1/2Mn1/2]O2 donne 
une capacité de 190 mAh/g à une tension moyenne de 2,75 V25. La densité dǯénergie est estimée 
à 520 Wh/kg, ce qui est comparable à LiFePO4 (~530 Wh/kg) et légèrement supérieur à LiMn2O4 
(~450 Wh/kgȌ, deux matériaux { base de Fe et de Mn très utilisés dans les LIB. Lǯétude de Pʹ-
Na0,62[Mn1/2Fe1/2]O2157 a également montré que les meilleures capacités spécifiques étaient 
obtenues entre 1,5 et 4,0 V et quǯune oxydation jusquǯ{ Ͷ,͵ V provoquait lǯapparition dǯune 
nouvelle structure (notée Z) induisant des changements structuraux irréversibles, néfastes pour 
le cyclage. Les phases P2-Nax[Mn2/3Fe1/3]O2 et P2-Nax[Mn1/2Fe1/2]O2 présentent des capacités 
réversibles de 150 et 145 mAh/g entre 1,5 et 3,8 V158. Les performances électrochimiques de 
deux phases du système P2-Na0,67Mn0,65Fe0,35-xNixO2, avec x = 0 et 0,15, synthétisées par méthode 
sol-gel, ont été comparées par Yuan et al.159 Ils obtiennent des capacités initiales similaires de 
204 et 208 mAh/g pour les phases non-substituée et substituée. La phase non-substituée a 
cependant une rétention de capacité faible. La substitution par du Ni permet de maintenir 71% de la capacité initiale après ͷͲ cycles et ceci serait dû { lǯatténuation de la distorsion de Jahn-
Teller du Mn trivalent. 
Le matériau lamellaire de pur Mn Na2/3MnO2 a également été substitué par un élément 
électrochimiquement non actif, le magnésium. Le Mg dans Na0,67Mn1-xMgxO2 permet de diminuer 
la distorsion orthorhombique de la structure hexagonale Pʹ idéale ȋde groupe dǯespace 
P63/mcm) en augmentant la quantité de Mn4+ au sein du composé. Un refroidissement lent lors de la synthèse permet également de réduire la distorsion en favorisant lǯapparition de lacunes de Mn et ainsi dǯaugmenter la concentration en Mn4+. En maitrisant les paramètres de synthèse et 
avec une substitution de seulement 5% de Mg, une phase P2 non distordue est stabilisée160. Les 
courbes de charge/décharge des matériaux substitués sont également lissées par rapport aux matériaux purs Mn et le cyclage est amélioré. Lǯajout de Mg résulte en une diminution des 
capacités spécifiques de premiers cycles, mais au bout de 50 cycles la capacité est augmentée dǯenviron ͵Ͳ% (110 mAh/g pour la phase non dopée contre 140 mAh/g pour la dopée)161. En 
outre, le plus grand nombre d'ions Na+ en fin de charge, lorsque Mn est substitué par Mg, 
augmente la plage de tension sur laquelle la phase P2 est stable et retarde l'apparition de 
glissements de couches d'oxygène conduisant à la formation d'une phase de type OP4 (Figure 
26). En co-dopant par Ni et Mg, la structure lamellaire Na0,67[Mn0,80Ni0,1Mg0,1]O2 est stabilisée et permet dǯobtenir une capacité de ͳͳͲ mAh/g à un régime élevé de 2C. De la même manière que 
dans le matériau dopé uniquement par du Mg2+, lǯajout de Ni2+ va favoriser la formation de Mn4+, 
cependant dans le cas du co-dopage, le Ni est actif électrochimiquement et limite donc la perte 
de capacité162. Wang et al.163 ont également pu supprimer totalement la transition de phase P2-
O2 avec le matériau Na0,67[Mn0,67Ni0,23Mg0,10]O2. Ce matériau a une capacité de rétention de 92% après ͳͲͲ cycles pour une capacité dǯenviron ͳͲͲ mAh/g au potentiel moyen de 3,7 V et à un 
régime de C/10. En travaillant dans une fenêtre de potentiel plus haute (1,5-4,4 V), Yabuuchi et 
al.164 ont obtenu une capacité réversible anormalement élevée supérieure à 200 mAh/g dans le 
composé fortement dopé P2-Na2/3[Mn0,72Mg0,28]O2. Cette capacité est supérieure à la capacité 
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théorique basée sur le couple Mn4+/Mn3+ et provient donc certainement dǯune contribution anionique. Ce cas de figure particulier de la participation des ions oxygène dans lǯactivité redox 
est détaillé dans la partie suivante. 
 
Figure 25. Comparaison des courbes de charge/décharge de quelques matériaux lamellaires Nax[MM’M’’]O2 
ȋM, M’ et M’’ = Mn, Fe, Co, Ni, TiȌ. La morphologie des particules de chaque exemple est également comparée15. 
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Figure 26. Gammes de stabilité des phases Pʹ, Pʹ’ et OPͶ pour NaxMn1-yMgyO2 (y = 0,0 ; 0,05 ; 0,1) lors de 
l'extraction/réinsertion de Na. La phase P2 hexagonale idéale est représentée en bleu, la phase OP4 en rouge 
et les phases Pʹ’ déformées sont représentées en vert ȋdistorsion monocliniqueȌ et en orange ȋdistorsion 
orthorhombique). Deux carrés pour une même valeur de x indique la coexistence de deux phases.161 
 
C. Activité anionique de l’oxygène dans les batteries Na-ion 
C.1. Composés riches en Mn4+ 
 Comme présenté jusquǯici, les oxydes de métaux de transition, étudiés comme électrodes 
d'intercalation, sont basés sur des réactions redox qui ont lieu dans les métaux de transition. 
Cependant, si les réactions redox se produisent également sur les anions oxygène, il est en 
principe possible que la capacité des accumulateurs soit considérablement améliorée. L'utilisation du couple redox de lǯoxygène dans les oxydes est donc une stratégie importante 
pour augmenter encore la capacité réversible. Ceci permet également de diminuer le coût des 
matériaux d'électrodes positives car elles ne sont pas limitées par l'absence de métaux de 
transition oxydables en tant que centre redox. Ainsi, les ions d'oxyde chargés négativement 
peuvent potentiellement donner des électrons à la place du ou des métaux de transition et ce 
concept a déjà été réalisé dans les batteries lithium-ion165–169. En pratique, lors de lǯextraction dǯions alcalins, les métaux de transition sont oxydés jusquǯ{ leur degré dǯoxydation maximal sur 
la gamme de tension étudiée et une extra-capacité, caractérisée par un plateau de potentiel, est 
alors observée à plus haute tension. Ce plateau indique une oxydation des ions oxydes O2- avec la libération possible dǯoxygène gazeux. 
Dans le cas des matériaux de métaux de transition lamellaires, cette perte dǯoxygène peut sǯexpliquer par deux mécanismes170 : 
- Lǯoxygène est perdu { la surface et il y a migration de lǯoxygène du cœur vers la surface du matériau. Les lacunes dǯoxygène ainsi formées sont distribuées dans tout le matériau. Dans ce cas, les lacunes de Na ou Li restent dans leurs feuillets dǯalcalins initiaux et sont susceptibles dǯêtre réoccupées lors de la décharge suivante.  
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- La perte dǯO2 intervient à la surface avec, cette fois-ci, la migration des ions de métaux de transition de la surface vers le cœur du matériau. Les ions de métaux de transition en surface 
devraient, en effet, être instables en milieu MO5 et migreraient donc dans les sites laissés vacants 
par les ions alcalins désintercalés. Ce mécanisme induirait une diminution du volume de la 
maille, ainsi quǯune diminution du nombre de sites pouvant être occupés lors de la décharge 
suivante. Cette seconde hypothèse est la plus probable au vu des résultats de la diffraction des 
rayons X qui mettent en évidence une réorganisation irréversible du réseau cationique et une 
densification de la structure. 
 Cette activité électrochimique de lǯoxygène est au cœur de nombreuses études et plus particulièrement dans le cas dǯun oxyde lamellaire { base de manganèse riche en lithium, le 
Li2MnO3 (ou Li[Li1/3Mn2/3]O2) dont la structure est présentée Figure 27. Ce composé contient des 
ions Mn4+ qui ne sont pas oxydés lors de la charge171–175. La courbe électrochimique de Li2MnO3 est dǯailleurs facilement reconnaissable avec lǯexistence dǯun plateau en charge au potentiel de 
4,5 V vs Li+/Li. Des lacunes dǯoxygène sont créées en oxydant le matériau à un potentiel 
supérieur à 4,5 V vs Li+/Li et ceci active le matériau. On note cependant une forte diminution du volume de la maille avec cette grande quantité de lacunes dǯoxygène, ce qui provoque une perte de stabilité structurale. Le recours { la nanostructuration permet lǯamélioration des performances en cyclage avec une capacité de lǯordre de 250 à 300 mAh/g140,176,177. En associant 
le matériau Li2MnO3 { dǯautres matériaux lamellaires LiMO2 (avec M = Mn, Co, Ni), les systèmes 
composites xLi2Mn4+O3 + (1-x)LiMO2 permettent dǯobtenir des capacités réversibles du même 
ordre de grandeur170,178. En étudiant le matériau Li[NixLi(1-2x)Mn(2-x)/3]O2, { lǯaide de DRX in situ et 
de dosages chimiques, Lu et Dahn179 ont été les premiers à démontrer la perte de Li2O, associé à lǯextraction simultanée de Li+ et O2-. La spectrométrie de masse operando a permis { lǯéquipe de 
Bruce180 dǯétablir que de lǯO2 se dégageait du matériau Li1,2[Ni0,13Co0,13Mn0,54]O2 lors du plateau à 
4,5 V vs Li+/Li. Avant ce plateau, lǯactivité électrochimique est uniquement due aux couples 
redox Ni4+/Ni2+ et Co4+/Co3+, permettant dǯobtenir une capacité de ͳʹͲ mAh/g, très proche de la 
capacité théorique attendue de 122 mAh/g. Lǯoxydation de lǯoxygène permet dǯobtenir une 
extra-capacité de 100 mAh/g en première charge, soit une capacité totale de 220 mAh/g. Par spectroscopie SXAS, RIXS et XANES, il a été montré que lǯextraction de Li au plateau { Ͷ,ͷ V était compensée par la formation de lacunes électroniques sur les atomes dǯoxygène entourés de Mn4+ 
et Li+. La nécessité dǯavoir un environnement particulier autour de lǯoxygène pour activer son 
activité redox a également été prouvée par une étude théorique de Ceder et al.181 Nous 
reviendrons plus en détail sur cette étude dans le Chapitre IV, partie D. En sǯinspirant une fois 
encore de la technologie LIB, la participation anionique concerne aujourdǯhui les NIB, même sǯil existe encore assez peu dǯétudes { ce sujet38,182,183. 
La phase sodiée Na2MnO3, notée Na[Na1/3Mn2/3]O2, isostructurale à Li2MnO3 nǯa jamais été stabilisée. En effet, lǯécart de taille trop important entre les ions Na+ et Mn4+ bloque lǯobtention 
de couches [Na1/3Mn2/3]O2. Komaba et al.124 ont donc voulu synthétiser la phase Na[Li1/3Mn2/3]O2 dans laquelle des couches dǯoctaèdres de sodium seraient entourées de couches dǯoctaèdres de lithium et manganèse. Lǯorganisation de cette couche mixte donnerait alors le réseau de type 
« nid dǯabeille » de Li2MnO3 (Figure 27). A la place de Na[Li1/3Mn2/3]O2, Komaba et al. ont ainsi 
synthétisé Na5/6[Li1/4Mn3/4]O2. Le Mn se trouve à la valence moyenne 3,89+ dans ce composé et 
possède ainsi une forte concentration en Mn4+ inactifs. Na5/6[Li1/4Mn3/4]O2 offre tout de même 
une forte capacité réversible de 200 mAh/g. De la même manière que pour Li2MnO3, un plateau 
bien défini est observé au potentiel de 4,2 V vs Na+/Na, équivalent à 4,5 V vs Li+/Li (Figure 28a). 
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La disparition du plateau à la deuxième charge est attribuée à une libération partielle d'oxygène 
gazeux. Ce même plateau à 4,2 V a également été rapporté dans le cas de lǯoxydation de la phase 
P3-Na0,6[Li0,2Mn0,8]O2184. 
 
Figure 27. Illustration de la structure de Li2MnO3 présentant sa structure lamellaire constituée de couches de 
Lithium et de couches mixte Li1/3Mn2/3O2. Ces couches mixtes sont également présentées selon le plan [001]. 
  
Figure 28. (a) Courbes de charge/décharge de Na5/6[Li1/4Mn3/4]O2 pour les cycles 1, 5, 10 et 15 à un courant de 
10 mA/g dans la fenêtre de potentiel 1,5-4,4 V. (b) Courbes de charge/décharge de Na2/3[Mn0,72Mg0,28]O2 pour 
les 5 premiers cycles selon le même courant et dans la même fenêtre de potentiel. (c) Capacité de décharge et 
efficacité coulombique sur 30 cycles de Na2/3[Mn0,72Mg0,28]O2. 
 Avec Na5/6[Li1/4Mn3/4]O2, lǯéquipe de Komaba et Yabuuchi ont donc été parmi les premiers { traiter le phénomène dǯoxydation de lǯoxygène en NIB. Ils ont par la suite réalisé le même genre dǯétude sur le matériau précédent : P2-Na2/3[Mn0,72Mg0,28]O2164. Dans ce cas, le 
plateau au potentiel de 4,2 V est visible sur les cycles suivants la première charge mais la 
capacité décroit progressivement de 210 mAh/g à environ 150 mAh/g au 30ème cycle (Figure 
28c). Très récemment, Peter Bruce et al.185 ont repris lǯétude du même composé afin de le 
comparer aux systèmes riches en ions alcalins tels que le Li2MnO3. Une analyse de spectrométrie 
de masse operando a permis dǯanalyser lǯévolution de gaz pendant la charge et la décharge. Celle-
(a)
(b) (c)
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ci a permis dǯaffirmer quǯil nǯy avait pas de perte dǯO2 dans P2-Na2/3[Mn0,72Mg0,28]O2. La présence 
du Mg2+ au sein des couches de métaux de transition suffit pour observer une activité redox de lǯoxygène et elle permet également de supprimer la perte dǯoxygène lors de lǯactivité anionique { 
4,2 V. Lǯutilisation de plusieurs techniques spectroscopiques comme la spectroscopie dǯabsorption des rayons X mous ȋSXASȌ, la spectroscopie de structure près du front d'absorption 
de rayons X (XANES) ou la diffusion inélastique résonante de rayons X (RIXS) confirment que le Mn IV nǯest pas actif sur le plateau de charge à 4,2 V et que la capacité est uniquement due à lǯoxygène. Bien quǯil ne subisse pas de perte dǯoxygène, ce matériau montre une cyclabilité 
relativement faible et celle-ci serait due à des changements structuraux irréversibles lors de la 
transition de phase P2-O2. Le matériau P2-Na0,78[Ni2+0,23Mn4+0,69]O2 offre une capacité réversible 
de 138 mAh/g au potentiel moyen de 3,25 V avec une très bonne cyclabilité grâce à la 
suppression de la transition P2-O2186. Là encore le Mn4+ est inactif en oxydation et la capacité est 
donc due au couple redox Ni4+/Ni2+. Par spectroscopie EELS ȋSpectroscopie des pertes dǯénergie 
électroniques) et SXAS, Ma et al. ont pu étudier une réaction irréversible à un plateau à 4,2 V lors 
de la première charge donnant un excès de 60 mAh/g par rapport à la capacité théorique. Ce plateau est issu dǯune activité anionique et résulte en lǯapparition de lacunes dǯoxygène { la 
surface du composé. 
 
C.2. Autres composés modèles de type Na2MO3 
 Li2MnO3 nǯest pas le seul matériau lamellaire riche en lithium { avoir été étudié pour son activité électrochimique, dǯautres composés « modèles » ont notamment permis de mieux appréhender les phénomènes redox de lǯoxygène. Les premières études remontent aux années 
1990 avec notamment le travail de Kobayashi sur Li2RuO3187 ou Li2IrO3188. Le groupe de 
Tarascon a également largement contribué à ces études165,166,169,189,190 et cǯest naturellement quǯils ont continué plus récemment sur le système Na2MO3191,192. Leurs études ont notamment 
permis de mettre en évidence la formation de dimères (O2)n- dans les phases Li2Ru1-yMyO3 
(M = Ru, Sn, Ti)165,189. Ces groupements peroxo/superoxo, qui constituent jusquǯ{ près dǯun quart des atomes dǯoxygène, sont suffisamment stables pour ne pas être extraits du matériau sous forme dǯO2. Ces composés modèles sont ainsi très stables en cyclage, à la différence des 
composites xLi2Mn4+O3 + (1-x)LiMO2. 
 Tamaru et al.193 ont été les premiers { étudier les propriétés électrochimiques dǯun 
matériau de type Na2MO3 : le Na2RuO3. Cette phase cristallise dans une structure lamellaire de type Ƚ-NaFeO2 consistant en couches de Na et Na1/3Ru2/3 avec une conduction de type métallique 
qui permet une diffusion rapide des ions Na+. Une capacité de 147 mAh/g, supérieure à la 
capacité théorique pour un sodium extrait (137 mAh/g correspondant au couple Ru4+/Ru5+), semblerait provenir en partie de lǯactivité de lǯoxygène. A un régime de ͷC, 53% de la capacité 
maximale de décharge est maintenue. Rozier et al.191 ont ensuite étudié la substitution de Ru4+ 
par du Sn4+ non électrochimiquement actif dans la solution solide Na2Ru1-xSnxO3. Par analyse XPS 
(Spectroscopie photoélectronique par rayons X), ils ont pu montrer que « lǯextra-capacité » dans 
Na2Ru0,75Sn0,25O3 résultait dǯune combinaison de processus redox cationique ȋRu4+ → Ru5+) et 
anionique (O2- → O2n-Ȍ. A la différence de lǯanalogue au lithium Li2Ru1-xSnxO3165, une perte irréversible dǯO2 apparaît dans le cas de Na2Ru1-xSnxO3 pour les composés les plus riches en Sn. 
Les différences de polarité et de taille de Na+ et de Li+ seraient { lǯorigine de cette perte dǯO2. Ces 
deux premières études ont été réalisées sur des échantillons avec des couches Na1/3(Ru1-xSnx)2/3 
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dites désordonnées, dans lesquelles les octaèdres NaO6 et MO6 sont répartis de manière 
aléatoire. De Boisse et al.194 ont ensuite comparé Na2RuO3 désordonnée avec la phase ordonnée en réseau nid dǯabeille ȋFigure 29a). Avec cette dernière, lǯactivité redox de lǯoxygène a pu être 
activée et la capacité spécifique est passée de 130 mAh/g (~1 Na) à 180 mAh/g, soit 1,3 Na 
extraits (Figure 29b). La stabilisation de la phase intermédiaire O1-NaRuO3 est { lǯorigine de 
cette activation. Ce processus nécessite un réarrangement des oxygènes et donne des octaèdres 
RuO6 distordus dont les distances O-O les plus courtes (2,580 ÅȌ augmentent le niveau dǯénergie de lǯorbitale σ* anti-liante de la liaison O-O au niveau de Fermi. La réaction redox de lǯoxygène 
est ainsi activée. La Figure 29c compare les comportements des courbes de charge/décharge 
pour les phases Na2RuO3 ordonnée et désordonnée. Il a également été estimé par calculs DFT 
(Théorie de la fonctionnelle de la densité) que le ruthénium contribue à 34,7% de la 
compensation de charge pour 1 < x < 2 et à 19,6% pour 0,5 < x < 1 dans NaxRuO3. La courbe de 
potentiel calculée correspond à la courbe expérimentale de De Boisse et al.194 avec un premier 
plateau à 2,4 V pour 1 < x < 2 et un second à 3,6 V pour 0,5 < x < 1195. Lǯoxydation anionique dans 
Na2RuO3 peut donc être activée par la substitution ou la mise en ordre des couches de Na1/3Ru2/3. 
 
Figure 29. (a) Structures ordonnée et désordonnée de Na2RuO3. (b) Comparaison des capacités spécifiques 
pour les deux polymorphes lors des 50 premiers cycles. (c) Courbes galvanostatiques de Na2RuO3 entre 1,5 et 
4,0 V à un régime de 30 mA/g. Les figures en insert montrent les environnements de coordination du Na à 
x = 1194. 
 Dǯautres composés de type Na2MO3 ont également été étudiés. Le matériau lamellaire 
Na2ZrO3 dopé { lǯyttrium offre, par exemple, une capacité réversible de ͳʹͲ mAh/g à C/20 avec une faible diminution de capacité dǯenviron Ͳ,Ͳʹ͵% par cycle196. A une densité de courant plus 
élevée de C/2, le matériau révèle une bonne cyclabilité jusquǯ{ ͳͷͲͲ cycles pour une capacité dǯenviron ͸Ͳ mAh/g. Les lacunes anioniques issues du dopage à lǯyttrium semblent activer le processus redox de lǯoxygène et permettent ainsi dǯatteindre une capacité de ͳère charge élevée 
de près de 400 mAh/g entre 1,5 et 4,5 V. Le dopage dans Na2MO3 est également la démarche suivie lors de lǯétude des performances électrochimiques de Na2TiO3197. En substituant une 
(a)
(b)
(c)
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partie du Ti par du Cr pour créer des lacunes dǯoxygène, Song et al. ont synthétisé le composé 
Na2Ti0,94Cr0,06O2,97. Ce dernier présente des capacités initiales de décharge dǯenviron ͵ͶͲ et 
130 mAh/g à des densités de courant de 18,9 et 378 mA/g entre 1,5 et 4,2 V. Au bout de 1000 
cycles à 378 mA/g, la capacité est de 100 mAh/g, correspondant à une rétention de capacité de 
74%. Lǯun des principaux inconvénients de ce matériau est sa faible conductivité qui pourrait 
certainement être améliorée par un enrobage de carbone. Enfin, lǯétude du matériau Na2IrO3 a montré une courbe électrochimique très semblable à celle 
de Na2RuO3 ordonnée192. Celui-ci a lǯavantage de se prémunir des migrations cationiques et de la libération dǯO2 qui peut apparaître dans les matériaux riches ou Na. Il constitue donc un bon 
composé modèle car l'intégrité des couches de métaux de transition est préservée lors du cyclage et ceci conduit { une très bonne réversibilité du processus redox de lǯoxygène. Deux principales limites de lǯutilisation dǯoxydes riches en alcalins ont donc pu être établies. Tout dǯabord, le matériau Na2IrO3 subit en charge des transitions de phases du type O3 → Oͳǯ → O1, ce qui limite lǯextraction du sodium jusquǯ{ la formation de la phase Oͳ-Na0,5IrO3. Perez et al.192 
considèrent que la deuxième limitation est liée à la haute réactivité de ce type de matériaux avec lǯélectrolyte et que le choix dǯun bon électrolyte est primordial. 
 
D. Conclusion 
 Comme il a été évoqué dans ce premier chapitre de thèse consacré { lǯEtat de lǯart, lǯétude 
dǯoxydes de métaux de transition comme matériaux dǯélectrodes de batteries Na-ion est un sujet 
qui occupe fortement la communauté scientifique depuis ces 5 dernières années. La maîtrise de 
la synthèse et les caractérisations physico-chimiques et électrochimiques sont des moteurs essentiels { lǯobtention de matériaux avec des performances élevées. De plus, des stratégies 
telles que la substitution et la modification de la morphologie des composés permettent parfois dǯaugmenter de manière significative les performances des matériaux dǯélectrodes. Il est alors 
possible de combiner les avantages de certains éléments comme la forte conductivité du Co, le 
potentiel redox élevé du couple Ni4+/Ni2+ et la grande capacité spécifique du Mn. 
 Une autre méthode permettant un gain de capacité lors de lǯutilisation dǯoxydes de 
métaux de transition est la contribution des ions oxygène à la réaction redox. Cette oxydation 
peut cependant engendrer une perte partielle d'oxygène qui conduirait finalement à des 
changements structuraux irréversibles et à une forte diminution de la capacité spécifique au fur et { mesure des cycles. Les mécanismes liés { lǯactivité redox anionique sont toujours sujets { 
controverse et la compréhension de ces phénomènes passe par lǯutilisation de techniques de 
caractérisations sophistiquées et de composés modèles. Afin d'améliorer la stabilité du cyclage pour répondre aux exigences dǯune industrialisation, ces processus électrochimiques complexes devront donc être mieux maitrisés. Ainsi, de nouveaux matériaux { haute densité dǯénergie 
pourraient voir le jour. 
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A. Synthèses 
 Les synthèses des différents matériaux étudiés durant ce travail de thèse ont été 
réalisées selon plusieurs procédés. La méthode de synthèse la plus ancienne et la plus simple, mais qui reste encore aujourdǯhui la plus utilisée, est la synthèse { lǯétat solide, également 
appelée « Shake & Bake » (qui pourrait être traduit par « Mélanger et Faire cuire »). Cette méthode, facile { mettre en œuvre se résume { ʹ ou ͵ étapes. La première est le mélange des 
poudres de précurseurs, celle-ci peut sǯaccompagner dǯun broyage manuel ou mécanique afin dǯobtenir une taille de particules et un mélange homogènes. La deuxième étape, facultative, 
consiste à presser ce mélange de précurseurs selon une forme particulière (pastilles, barreaux …Ȍ. Enfin, la troisième et dernière étape est le chauffage (ou recuit) de ce mélange dans un four 
selon un cycle thermique défini. De manière traditionnelle, la synthèse dǯoxydes de métaux de 
transition est réalisée selon des synthèses { lǯétat solide. 
Ce type de synthèse peut cependant être limité par différents facteurs :  
- Si tous les précurseurs sont très stables ȋen dǯautres termes, peu réactifsȌ ou sǯils diffusent 
difficilement les uns dans les autres, 
- Si un ou plusieurs précurseurs sont perdus par sublimation ou évaporation ȋcǯest le cas des 
oxydes alcalins), 
- Si un ou plusieurs précurseurs réagissent avec le creuset ou diffusent dans celui-ci (par exemple, le sodium diffuse facilement dans lǯalumineȌ. 
Il est donc très important de prendre en compte des paramètres tels que le choix des 
précurseurs et des creusets, la méthode de broyage/mélangeage et les conditions de chauffage. 
Ces facteurs limitant ne permettent pas de stabiliser tous les composés par cette méthode de 
synthèse simple. De plus, celle-ci nécessite le plus souvent des températures élevées et consomme donc une grande quantité dǯénergie. Dǯautres méthodes de synthèse peuvent alors 
être utilisées afin de stabiliser des phases métastables, pour contrôler certains paramètres 
comme la morphologie des particules ou pour limiter les coûts de production. Les autres 
synthèses étudiées pendant cette thèse peuvent être classées selon trois catégories : la mécano-
synthèse, la synthèse par chimie douce et la chimie redox. 
 La mécano-synthèse (mechanical alloying) est un procédé de synthèse par broyage de mélanges de poudres dans un broyeur { haute densité dǯénergie198. Par ce biais, des phases 
stables ou métastables peuvent être obtenues et les produits de réaction peuvent différer de 
ceux synthétisés { lǯétat solide. Dans le cas dǯune mécano-synthèse, il y a nécessairement 
transfert de matière pour permettre la formation de nouvelles phases homogènes 
nanostructurées et le principal problème rencontré est la possible contamination des composés par lǯabrasion du milieu de broyage. Le mécanisme réactionnel est relativement méconnu, cependant lǯinterdiffusion des précurseurs semble être due { la grande concentration de défauts 
cristallins induits par les chocs de grande énergie. Il nǯy a pas dǯapport extérieur de chaleur dans 
le milieu réactionnel mais une élévation de température peut être générée localement par lǯénergie des chocs. Notons que ce procédé peut être seulement utilisé pour réduire la taille 
(jusquǯ{ une taille nanométrique) des particules de précurseurs ou dǯune phase déj{ synthétisée. 
On parle alors uniquement de broyage. Lors dǯun broyage ou dǯune mécano-synthèse, un 
désordre important est induit au sein de la structure du matériau, ce qui complexifie les 
caractérisations structurales, notamment pour déterminer la structure cristallographique par 
diffraction des rayons X sur poudre. Ces structures cristallographiques peuvent cependant être 
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déterminées par dǯautres méthodes, comme la microscopie électronique à transmission. En effet, 
les matériaux nanocristallins, à la différence des composés amorphes, sont des composés 
cristallisés de taille nanométrique. Finalement, la mécano-synthèse est une méthode qui permet dǯobtenir des nanomatériaux ou des nanocomposites de manière assez facile et peu coûteuse en 
énergie. 
 Le concept de Chimie Douce (Soft Chemistry en anglais) est apparu dans les années 1960-
1970 dans certains laboratoires français de chimie minérale199,200. Par ces méthodes, il est possible dǯabaisser fortement les températures de synthèse et dǯéviter les contaminations issues 
du milieu réactionnel ou de broyage. En outre, les réactions se font { lǯéchelle atomique et permettent dǯobtenir des puretés et des homogénéités chimiques plus importantes. Notons 
toutefois que certaines synthèses nécessitent une étape finale de recuit à haute température. La 
Chimie Douce permet également de mieux contrôler la morphologie des particules et permet généralement dǯobtenir une granulométrie plus fine quǯen synthèse conventionnelle. Un autre intérêt est lǯobtention de phases thermodynamiquement métastables. Parmi la grande famille de la Chimie Douce, nous nous sommes concentrés sur lǯutilisation de deux méthodes : la synthèse 
par co-précipitation et la synthèse hydrothermale. 
La méthode de co-précipitation est une voie douce très utilisée dans la synthèse de matériaux à 
oxydes mixtes, notamment pour la synthèse de Li[Ni1/3Co1/3Mn1/3]O2201. Celle-ci consiste à 
dissoudre les précurseurs de départ dans un solvant commun puis à ajouter un agent de 
précipitation de manière à former un solide inorganique homogène et monophasé202. Le 
précipité peut ensuite être décomposé à haute température pour produire le matériau d'oxyde 
mixte désiré. Les matières premières sont généralement de simples sels métalliques qui peuvent 
être facilement dissous dans l'eau ou d'autres solvants appropriés. 
La synthèse hydrothermale consiste à chauffer des réactifs dans un réacteur (ou bombe) sous haute pression dans un solvant aqueux. Lǯeau, sous lǯeffet de la température, va se vaporiser et 
faire ainsi augmenter la pression { lǯintérieur de lǯenceinte du réacteur fermé. La bombe hydrothermale est constituée dǯune autoclave ȋgénéralement en acier inoxydableȌ et dǯun insert , 
(en Teflon la plupart du temps) que lǯon va placer dans un four pour y appliquer un cycle 
thermique donné. Dans ce type de synthèse, la solubilité des réactifs dépend de la température et de la pression. Le volume de solvant, le volume de lǯinsert, la masse de précurseurs initiaux et 
la température font partie des paramètres les plus importants à prendre en compte et peuvent 
avoir une influence sur la morphologie des particules. Lorsque que le solvant utilisé est différent de lǯeau, on parle alors de synthèse solvothermale. Cette première étape au sein de la bombe 
hydrothermale peut être suivie dǯune étape de séchage ou de décomposition de précurseurs { 
plus haute température. 
 En plus de ces synthèses, des réductions ou oxydations chimiques ont été réalisées dans 
le but de simuler les réactions électrochimiques se déroulant au sein de nos matériaux dǯélectrodes pendant les processus de charge ou de décharge. La quantité de matière oxydée ou 
réduite est alors plus importante que dans le cas de tests en batteries et permet de faciliter les 
analyses physico-chimiques ex situ. Lǯutilisation de certains couples oxydo-réducteur permet de 
contrôler le potentiel de la réaction chimique. La Figure 30 expose certains des couples redox 
qui peuvent être utilisés au laboratoire. 
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Figure 30. Potentiels approximatifs par rapport à l'électrode standard à hydrogène (SHE) des agents oxydants 
et réducteurs en milieux aqueux et non aqueux. La plupart des potentiels d'oxydoréduction est issue du 
Handbook11, à l’exception de I3-/I- 203, NO+/NO 204 et NO2+/NO2 205. 
 
A.1. Synthèse état solide 
 Les synthèses { lǯétat solide nous ont permis dǯobtenir nos composés de manière 
conventionnelle. Nous avons eu recours à cette méthode de synthèse de nombreuses fois et ceci 
pour la plupart des matériaux présentés dans la suite de ce manuscrit dans les Chapitres III, IV et 
V. Les synthèses { lǯétat solide ont été réalisées dans des fours tubulaires sous flux ou en tubes scellés. Dans les deux cas, les précurseurs sont dǯabord pesés en proportions stœchiométriques 
et intimement broyés et mélangés dans un mortier en agate. Cette étape préliminaire peut être 
réalisée en boite à gants sous argon pour éviter toute contamination des précurseurs { lǯair. 
Certains précurseurs, tel que le Na2O sont, en effet, très sensibles { lǯhumidité, lǯoxygène ou le dioxyde de carbone de lǯair. Toutes les opérations effectuées sous atmosphère inerte ont été 
faites dans deux boites à gants : une MBRAUN UNIlab Pro eco et une JACOMEX BS531. Le gaz inerte utilisé est de lǯArgon ARCAL ͳ. Dans le cas dǯune synthèse sous flux, la poudre de précurseurs broyés est ensuite placée dans un 
creuset en alumine (Al2O3) et introduit dans un four tubulaire. Ce four est fermé à ses deux 
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extrémités et deux briques réfractaires de chaque côté du creuset en alumine permettent de maintenir la température cible au cœur du four. Un flux de gaz ȋO2, Ar, N2 ou Ar/H2) peut 
également être mis en place. Pour une synthèse dite en tubes scellés, les précurseurs sont placés 
dans un doigt en alumine et installé dans un tube en quartz fermé à une extrémité. Ce tube est 
ensuite scellé sous vide sous une flamme oxygène/gaz naturel. Le tube scellé est finalement 
introduit dans un four à moufle. La principale différence entre ces deux méthodes de synthèse réside dans le contact ou non avec le milieu extérieur. Lǯintérêt de travailler sous flux est dǯapporter un gaz, qui peut être oxydant ȋO2), réducteur (Ar/H2) ou neutre, au milieu réactionnel. Au contraire, dans le cas dǯun tube scellé, aucun contact avec le milieu extérieur nǯest possible, la stœchiométrie reste donc identique tout au long de la synthèse. 
Après avoir subi le traitement thermique désiré, le composé est broyé dans un mortier en agate 
et est ainsi obtenu sous forme de poudre homogène. Une ou plusieurs autres étapes de recuits 
peuvent être nécessaires. 
 
A.2. Mécano-synthèse 
 Nous avons principalement utilisé la mécano-synthèse dans lǯétude des matériaux 
(Na,Li)4Mn2O5. Cette étude fait suite aux travaux de Mélanie Freire sur le nanomatériau 
Li4Mn2O5135,206 et est présentée dans le Chapitre V de cette thèse. 
Une mécano-synthèse commence par la pesée et le mélange des poudres de précurseurs dans les 
bonnes proportions stœchiométriques. Ce mélange est ensuite placé dans les jarres de broyage avec les billes de broyage. Lǯintérieur des jarres et les billes doivent être constitués du même 
matériau de très grande résistance mécanique. Dans notre cas, les jarres, qui peuvent être 
fermées hermétiquement, ont un volume de 20 mL et le matériau choisi est du carbure de 
tungstène (WC). Les billes, également en WC sont de diamètre 10 mm et au nombre de 4. Le 
broyeur utilisé est le broyeur planétaire Pulverisette 7 Premium Line de FRITSCH. Un broyage 
de type planétaire est caractérisé par un mouvement du même nom dans lequel la jarre, 
contenant les poudres à broyer, tourne autour de son propre axe sur un plateau tournant dans le 
sens inverse. À partir dǯune certaine vitesse de rotation, la force centrifuge appliquée aux billes 
va les éjecter et des chocs de haute énergie apparaissent. Ces chocs peuvent avoir lieu entre les 
billes et la paroi, entre les billes et la poudre ou les deux combinés (bille/poudre/paroi). 
Localement, ces collisions entrainent une élévation de température qui peut atteindre jusquǯ{ 
700°C. 
Ce type de synthèse est régi par de nombreux paramètres tels que la masse de réactifs dans le bol, la vitesse et le temps de broyage ou le ratio massique billes/réactifs. Afin de limiter lǯimpact 
de ces paramètres, ils ont été choisis identiques pour toutes les synthèses et ont été tirés de lǯétude du Li4Mn2O5 par Mélanie Freire207. Les poudres de précurseurs ainsi que les billes de 
broyage sont introduites dans les jarres sous atmosphère inerte, en boite à gants. Les jarres sont ensuite fermées hermétiquement avant dǯêtre installées dans le broyeur planétaire et les 
paramètres choisis sont les suivants : 
 - 10 cycles de 30 minutes de broyage et 5 minutes de pause, soit 5 heures de broyage, en 
mode « reverse » (qui permet de changer la rotation entre chaque cycle de broyage). 
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 - retour des jarres en boite à gants pour permettre de gratter la poudre et la décoller des 
parois et des billes. 
 - nouvelle étape de broyage avec les mêmes paramètres. Lǯopération broyage/ouverture en boite { gants est réalisée Ͷ fois, pour un total de ʹͲ heures de 
broyage. 
 
A.3. Synthèses par Chimie Douce 
 La Chimie Douce a été choisie dans le but dǯobtenir le matériau Na2Mn3O7 selon différentes voies de synthèse. Ce composé nǯa cependant pas été stabilisé par cette méthode 
mais celle-ci nous a permis dǯobtenir dǯautres phases du système Na-Mn-O. 
 
A.3.a. Synthèse hydrothermale 
 Na2Mn3O7 a été mentionné pour la première fois par Jansen et Chang208 et a été obtenu par synthèse hydrothermale sous haute pression de ʹ kbar dǯO2 et à 600°C pendant 7 jours. Nous 
avons donc voulu reproduire cette synthèse de Na2Mn3O7 mais dans des conditions plus douces, 
à 170°C pendant ͹ jours dans un réacteur constitué dǯun autoclave en acier inoxydable Model Ͷ͹Ͷͻ de Parr Instrument Company et dǯun insert en polytétrafluoroéthylène ȋPTFE, ou TeflonȌ dǯun volume maximal de ʹ͵ mL (Figure 31). 
 
Figure 31. Photographie d'un réacteur de synthèse hydrothermale et schéma en coupe transversale. 
Dans un premier temps, les précurseurs utilisés ont été les mêmes que ceux mentionnés par 
Jansen et Chang, soit du MnO2 dans une solution de NaOH, 4N. Les synthèses ont également été 
testées avec du Mn2O3 et des solutions de NaNO3, NaBr ou Na2CO3 à 4 mol/L comme précurseurs. 
Celles-ci nǯont pas permis dǯobtenir de cristaux de Na2Mn3O7 mais lǯutilisation de Mn2O3 et de la 
solution de NaOH, 4N ont donné des cristaux de birnessite, de composition Na0,55Mn2O4, 1,5 H2O. 
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A.3.b. Synthèse par co-précipitation 
 Comme indiqué précédemment, la synthèse par co-précipitation est une voie peu 
coûteuse qui se développe de plus en plus pour la synthèse de matériaux de batteries. Nous avons donc testé cette méthode dans le but dǯobtenir Na2Mn3O7. 
On place 100 mL dǯune solution de MnȋNO3)2, 1M dans un ballon tricol de 500 mL (pH de la 
solution ≈ 4-ͷȌ que lǯon laisse sous agitation et bullage dǯO2 pendant 2h. On ajoute alors 67 mL dǯune solution de NaOH, ͳM ȋstœchiométrie 2 Na pour 3 Mn) au goutte à goutte sous agitation et bullage dǯO2. Le mélange est laissé sous agitation pendant 7 jours. Le bullage dǯO2 permet lǯoxydation de la solution. 
Un précipité marron est extrait de la solution aqueuse par centrifugation et séché dans une 
étuve à 60°C pendant une nuit. La poudre obtenue est un mélange de NaNO3 et MnO(OH). Cette poudre est alors broyée et placée dans un four tubulaire, sous flux dǯO2 pour suivre le même 
cycle thermique utilisé pour la synthèse de Na2Mn3O7 en poudre (Chapitre IV). Nous obtenons un mélange dǯoxydes de manganèse MnO2 et Mn2O3 ainsi que des composés de la famille 
NaxMnO2 (Na2Mn5O10 et Na2Mn8O16). 
 
A.4. Chimie redox 
 De la même manière que pour les synthèses { lǯétat solide, la chimie redox a été utilisée 
pour tous les composés présentés dans la suite de cette thèse. Lors de cette étude, nous avons étudié lǯextraction du sodium par lǯutilisation de 
tétrafluoroborate de nitronium (NO2BF4) ou de tétrafluoroborate de nitrosyle (NOBF4) dont les 
potentiels sont approximativement de 4,03 et 3,99 V vs Na+/Na. En pratique, environ 100 mg du 
composé sont placés dans un erlenmeyer de 50 mL en boite à gants, sous atmosphère inerte. On 
ajoute un excès de NO2BF4 (~350 mg) et 20 mL dǯacétonitrile ȋCH3CN). On laisse sous agitation 7 
jours à température ambiante. La poudre est alors récupérée par centrifugation et lavée plusieurs fois { lǯacétonitrile avant dǯêtre séchée sous vide. Un exemple de réaction chimique est 
donné ci-après :               →                      Lǯinsertion chimique de sodium a également été réalisée par lǯutilisation du naphtaléniure de 
sodium (naphtalène-sodium, de formule brute C10H8Na). Cette réaction a elle aussi été effectuée 
en boite à gants. 100 mg du composé sont placés dans un erlenmeyer de 50 mL, auxquels sont 
ajoutés un excès de sodium métallique (~250 mg de Na°), de naphtalène cristallisé (~450 mg) et 
20 mL de tétrahydrofurane (THF, C4H8O). La solution verte sombre obtenue est laissée sous 
agitation pendant 7 jours à température ambiante. Le composé réduit est alors lavé plusieurs 
fois au THF, centrifugé et séché sous vide. La réaction sǯécrit alors :              →                
La solution de lavage est finalement neutralisée par lǯajout de ͳͲ mL de méthanol, suivant :                  →                       
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B. Caractérisations structurales 
B.1. Diffraction des rayons X 
 La diffraction des rayons X (DRX), qui est une technique très répandue au laboratoire, permet dǯobtenir rapidement et facilement des informations sur la composition de phase ou la structure dǯéchantillons en poudre. Cette méthode analytique polyvalente et non destructive est basée sur lǯinteraction des rayons X avec les électrons des atomes de lǯéchantillon cristallisé. En 
effet, dans un cristal les atomes sont arrangés de manière ordonnée dans un réseau cristallin 
périodique tridimensionnel. Les rayons X, qui sont des ondes de rayonnement électromagnétique vont être principalement dispersés par ce réseau dǯatome à travers les 
électrons des atomes. En frappant un électron, un rayon X va produire des ondes sphériques 
secondaires et ce phénomène est connu sous le nom de diffusion élastique. Bien que ces ondes 
s'annulent mutuellement dans la plupart des directions par l'interférence destructive, elles 
s'ajoutent, de manière constructive, dans quelques directions spécifiques déterminées par la loi 
de Bragg (Figure 32) :               
dans laquelle,      = distance interréticulaire : distance entre deux plans cristallographiques (Å) Ʌ = demi-angle de déviation : moitié de lǯangle entre le faisceau incident et la direction du 
détecteur (°) 
n = ordre de réflexion 
λ = longueur dǯonde des rayons X ȋÅ) 
 
Figure 32. Représentation graphique de la loi de Bragg avec le réseau cristallin en point rouge et les rayons X 
en ligne bleu. L'identification des phases dǯun échantillon donné est réalisée sur le logiciel XǯPert HighScore 
Plus en comparant son motif de DRX avec les motifs d'une base de données COD 
(« Crystallography Open Database »). 
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Au cours de cette étude, les diagrammes de diffraction des rayons X ont été enregistrés 
avec différents diffractomètres en géométrie Bragg-Brentano et Debye-Scherrer. Les mesures de 
« routine » ont été réalisées sur un diffractomètre Philips XǯPert ʹ. La radiation utilisée est le 
doublet KȽͳ, KȽʹ du cuivre ȋavec respectivement ɉKȽͳ = 1,54059 Å et ɉKȽʹ = 1,54441 Å) ; la fluorescence de lǯéchantillon est éliminée par discrimination en énergie grâce { un détecteur { scintillation. Dǯautres analyses de DRX nécessitant des conditions spécifiques ont été réalisées sur deux autres appareils. Dǯune part, un diffractomètre Brucker D8 Advanced en montage (Ʌ, 
2Ʌ) avec un porte-échantillon mobile, comportant une anticathode de cuivre KȽͳ 
(ɉKȽͳ = 1,54056 ÅȌ et un monochromateur Johannson ȋGe ͳͳͳȌ permettant dǯéliminer les 
radiations KȽʹ et KȾ. Dǯautre part, un diffractomètre Philips XǯPert ͳ, comportant un tube en 
cobalt, KȽͳ ȋɉKȽͳ = 1,789 Å) et KȽʹ ȋɉKȽʹ = 1,79289 Å) et contenant un filtre au fer pour limiter la 
fluorescence de certains éléments (Cr, Mn, Fe et O). Certains des composés de notre étude sont sensibles { lǯair et doivent donc être analysés dans des conditions particulières pour éviter tout contact avec lǯO2, lǯhumidité ou le CO2. Deux 
méthodes ont été utilisées : 
- lǯemploi de porte-échantillons permettant lǯutilisation dǯun film de Kapton sur un 
support en silicium (Figure 33a). Ce système peut être adapté à tous les diffractomètres mais présente le défaut dǯavoir un signal très intense lors de la diffraction des rayons X à bas angles ȋjusquǯ{ Ʌ = 28°). 
- la mise en place dǯune chambre « hors de lǯambiante » Anton-Paar TTK 450 installée sur 
le diffractomètre Philips XǯPertͳ qui permet de réaliser des mesures en température et 
sous différentes atmosphères, notamment sous vide (Figure 33b). Si lǯune de ces deux méthodes est utilisée, lǯéchantillon est alors préparé en boite { gants et la 
mesure de DRX est réalisée rapidement pour limiter au maximum toute contamination { lǯair. 
 
 
Figure 33. ȋaȌ Support d’échantillon sur Si avec film de Kapton. ȋbȌ Chambre Anton-Paar TTK 450 pour 
mesures hors de l’ambiante. 
 
Sample holder
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Zero background 
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B.2. Microscopie électronique 
 La microscopie électronique est une technique de microscopie qui utilise un faisceau 
d'électrons accélérés comme source d'éclairage et qui permet dǯobserver un échantillon grâce { lǯinteraction électrons-matière (Figure 34). Comme la longueur d'onde d'un électron peut être 
jusqu'à 100 000 fois plus courte que celle des photons de la lumière visible, les microscopes 
électroniques ont un pouvoir de résolution plus élevé que les microscopes optiques et peuvent révéler la structure d'objets plus petits, jusquǯ{ une résolution atomique. 
 
Figure 34. Schéma d’interaction des électrons avec la matière. 
 
B.2.a. Microscopie électronique à balayage 
 Dans le cadre de notre étude, la Microscopie Electronique à Balayage (MEB) nous a permis dǯobserver la morphologie de la poudre et son homogénéité en composition. En effet, les 
électrons secondaires, qui sont issus de la collision entre un électron primaire du faisceau et les atomes du composé, proviennent des couches superficielles de lǯéchantillon et sont donc très 
sensibles aux variations de surface. On parle alors de contraste de morphologie. Les électrons 
rétrodiffusés résultent de lǯinteraction des électrons du faisceau primaire avec des noyaux dǯatomes de lǯéchantillon. Ces électrons sont donc sensibles au numéro atomique car plus un atome sera lourd et plus il émettra dǯélectrons rétrodiffusés. Cǯest le contraste de composition. 
Un microscope électronique à balayage à effet de champ (FEG pour « Field Emission Gun ») Carl 
Zeiss supra 55 a été utilisé. Le détecteur utilisé pour les électrons secondaires est de type In-
Lens SE1 (intégré à la colonne) et de type AsB (« Angle-sensitive Backscatter » ou électrons 
rétrodiffusés à sélectivité angulaire) pour le contraste de composition. 
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Les échantillons étudiés par MEB sont isolants dans certains cas et ont donc été préalablement recouvert dǯor par pulvérisation cathodique dans une machine de « sputtering » de la marque ADDON ȋdésormais RIBERȌ sous une pression dǯAr de ͺ,͸.ͳͲ-2 bar, à un courant de 12 mA et 
pendant 20 secondes. 
 
B.2.b. Microscopie électronique à transmission 
 La Microscopie Electronique à Transmission (MET) donne accès à la structure des échantillons. A la différence du MEB, la technique MET permet dǯétudier le comportement des 
électrons, beaucoup plus énergétiques, lorsquǯils sont transmis à travers un matériau. Quand il 
traverse l'échantillon, le faisceau d'électrons transporte des informations sur sa structure à lǯéchelle atomique. La microscopie électronique { transmission à haute résolution (High-
Resolution Transmission Electron Microscopy, HRTEM) donne notamment des images avec une 
résolution inférieure à 0,5 Å et des grossissements supérieurs à 50 millions de fois. De plus, le mode diffraction électronique permet lǯétude de la structure cristallographique de cristallites de 
taille nanométrique. Les études ont été réalisées sur deux microscopes, un JEOL JEM-2010 
fonctionnant à 200 kV et un FEI Tecnai fonctionnant à 300 kV. La préparation des échantillons { analyser se fait en boîte { gants sous atmosphère dǯargon. La 
poudre du composé est broyée dans du méthanol et quelques gouttes de cette suspension sont 
déposées sur une grille en cuivre recouverte dǯune membrane de carbone. Après la sortie de la boite { gants et pour limiter lǯexposition { lǯair, la grille est introduite rapidement dans la 
chambre du microscope. 
 
C. Caractérisations physico-chimiques 
C.1. Analyses élémentaires 
 L'analyse chimique élémentaire consiste à déterminer les proportions atomiques de 
chaque élément chimique dans un composé. Dans le cadre de notre étude, deux techniques ont été utilisées, la spectroscopie dǯabsorption atomique ȋAAS pour « Atomic Absorption SpectroscopyȌ et la spectrométrie dǯémission optique { plasma { couplage inductif ȋICP-OES 
pour « Inductively Coupled Plasma-Optical Emission Spectrometer »). Les mesures par ICP ont été réalisées au sein du laboratoire de lǯunité de recherche ABTE de lǯUniversité de Caen. 
 
C.1.a. Absorption atomique 
 La spectroscopie dǯabsorption atomique est une technique dǯanalyse élémentaire servant 
à déterminer la concentration des éléments métalliques (métaux alcalins, alcalino-terreux et 
métaux de transition) ainsi que les métalloïdes dans un échantillon. Le principe de cette technique est dǯétablir une relation entre lǯabsorbance mesurée dǯune solution et la concentration de lǯélément { doser dans cette solution et repose donc sur la loi de Beer-Lambert. 
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En pratique, lǯéchantillon à analyser est préalablement dissous dans une solution aqueuse acide 
contenant 5% dǯeau oxygénée et ͷ% dǯacide nitrique. Si les composés ne sont pas assez dissous, une autre solution dǯeau régale ȋmélange de HCl ͵͹% : HNO3 65%, en proportion volumique 
0,67 : 0,33) peut être utilisée. La solution est ensuite introduite dans un nébuliseur qui va 
disperser le liquide en fines gouttelettes vers une flamme air-acétylène (2 000-2 500°C) où la 
solution est transformée en vapeurs atomiques. On envoie alors sur ces atomes une radiation caractéristique de lǯélément { doser. Cette radiation est produite par une lampe { cathode creuse contenant lǯélément { doser. On doit donc changer de cathode creuse pour chaque élément. Lors 
du passage de cette radiation, une certaine quantité d'atomes passe dans un état excité pendant une courte période en absorbant une quantité dǯénergie définie.  
Le flux de rayonnement avec et sans échantillon est mesuré en utilisant un détecteur et le 
rapport entre les deux valeurs (l'absorbance AȌ est converti en concentration ȋCȌ de lǯélément en 
utilisant la loi de Beer-Lambert :        avec k une constante de proportionnalité pour une température et une longueur dǯonde donnée. 
Pour obtenir la concentration atomique dans notre solution, on passe par la préparation dǯune gamme dǯétalonnage de lǯélément { doser. Les bornes de concentration des gammes dǯétalonnage, données dans le Tableau 2, dépendent de lǯélément { doser. Ces gammes sont 
préparées à partir de Na2CO3, LiCl et Mn métal pour le Na, Li et Mn, respectivement. Afin de 
limiter les interférences pendant lǯionisation lorsque le matériau à analyser est facilement ionisable ȋtout atome qui sǯionise ne peut plus être doséȌ, un ajout de KCl est nécessaire. Ce dernier permet de diminuer lǯionisation de lǯespèce { analyser ȋeffet tamponȌ et donc dǯaugmenter lǯabsorbance. Cet ajout de KCl est nécessaire dans le cas des dosages de Na et Li. 
Elément à doser Na Li Mn 
Gamme (µg/L) 0,5 - 2,0 1,0 - 4,0 1,0 - 4,0 
Tableau 2. Gammes de concentrations utilisées en Absorption Atomique. 
 Lǯappareil utilisé est un spectromètre Agilent Technologies ʹͲͲ Serie AA ; le logiciel 
utilisé pour traiter les données des analyses est SpectrAA. 
 
C.1.b. ICP 
 La spectrométrie ICP est une méthode de dosage multi-élémentaire dans laquelle les 
seuls éléments ne pouvant pas être dosés sont le carbone, lǯhydrogène, lǯoxygène, lǯazote et la 
famille des halogènes. Cette technique de spectroscopie d'émission utilise le plasma couplé par 
induction pour exciter des atomes et des ions qui émettent un rayonnement électromagnétique { des longueurs d'onde caractéristiques d'un élément particulier. [ lǯintérieur de lǯappareil, un plasma { couplage inductif est formé { partir dǯune décharge électrique créée dans un flux dǯargon gazeux circulant { travers une série de tubes de quartz concentriques (torche) entourés par une spire ȋbobine dǯinductionȌ. Le passage dǯun courant alternatif dans la bobine dǯinduction 
produit un champ électromagnétique. Les particules chargées sont accélérées par le champ 
électromagnétique ce qui engendre des collisions entre ces particules chargées et conduit à une 
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production plus importante dǯélectrons et dǯions argon, qui seront eux-mêmes accélérés. Ce processus se poursuit jusquǯ{ ce que le gaz soit fortement ionisé. La température de la flamme 
est ici comprise entre 6 000 et 10 000 K. La solution de lǯélément { doser est introduite dans une chambre de vaporisation et transformée en un aérosol qui est envoyé dans le plasma dǯargon. 
L'échantillon entre immédiatement en collision avec les électrons et les ions chargés dans le 
plasma et est lui-même décomposé en ions chargés. La désexcitation spontanée des électrons de ces éléments se fait avec lǯémission de photons dont la longueur dǯonde est caractéristique de lǯélément. L'intensité de cette émission est alors directement proportionnelle à la concentration 
de l'élément dans l'échantillon. 
Les échantillons à analyser ont été préparés par dissolution des composés dans l'eau régale 
pendant plusieurs heures jusqu'à ce que la solution devienne limpide. La solution dissoute a 
ensuite été diluée avec de l'eau ultra pure et filtrée avec des filtres en nylon de 0,45 µm. Les 
gammes d'étalonnage pour Na, Li, Mn et V étaient de 10-120, 1-70, 10-120 et 10-100 Ɋg/mL, 
respectivement. Les mesures ont été réalisées sur un appareil ICP-OES, Agilent 5100. Les longueurs dǯonde choisies pour les différents éléments sont données dans le Tableau 3 : 
Elément à doser Na Li Mn V Longueur dǯonde ȋnmȌ 589,59 259,37 610,37 311,84 
Tableau 3. Longueurs d'ondes utilisées en analyses ICP pour les éléments Na, Li, Mn et V. 
 
C.2. Détermination du degré d’oxydation du manganèse 
 Le dosage du degré dǯoxydation du manganèse de nos échantillons par le permanganate est un moyen rapide et facile dǯobtenir lǯétat de valence moyen de notre métal de transition. Les 
échantillons à analyser (50 mg de poudre) sont dissous dans une solution de 100 mL dǯacide 
sulfurique à 10% en volume à laquelle on ajoute 0,5 g de sel de Mohr (NH4)2Fe(SO4)2, 6 H2O. La solution est laissée sous agitation et bullage dǯAr { température ambiante pendant environ ʹh͵Ͳ jusquǯ{ dissolution complète du composé. Dans le même temps, une solution blanche, sans 
échantillon, est préparée dans les mêmes conditions. Le dosage des deux solutions (avec et sans 
échantillon) est réalisé par le permanganate de potassium KMnO4 à 1 eq/L (0,2 mol/L). Le 
volume équivalent est déterminé { lǯapparition dǯune couleur rose/violette persistante. Le degré dǯoxydation moyen du manganèse est ensuite tiré de la formule suivante :   ሺ    ሻ    ሺ    ሻ                                         ሺ  ሻ                     ሺ  ሻ                                 ሺ     ሻ                         ሺ ሻ                                 
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Le volume    correspond à la quantité de      contenue dans la solution de départ, le volume V 
correspond, quant à lui, à la quantité de      contenue dans la solution après réaction avec le 
Mn3+ de lǯéchantillon dǯaprès la réaction suivante :          →           
Le dosage du      restant par le      est le suivant :                 →                  
Le H2SO4 permet dǯacidifier le milieu réactionnel et n'intervient qu'en tant qu'oxydant et ne peut 
donc être oxydé par     . D'autre part, il n'est pas capable d'oxyder le Fe(II). 
Couples oxydant-réducteur mis en jeu : 
E0 (    /    ) = 1,54 V (à pH=0) 
E0 (     /    ) = 1,52 V (à pH=0)  
E0 (    /    ) = 0,77 V (à pH=0) 
 
C.3. ATG/DSC 
 L'Analyse ThermoGravimétrique (ATG ou TGA en anglais pour « ThermoGravimetric 
Analysis ») est une technique d'analyse thermique dans laquelle la variation de masse d'un échantillon est mesurée en fonction dǯune température ou dǯun profil de température donné209. 
Cette mesure fournit des informations sur les phénomènes physiques tels que les transitions de 
phase, l'absorption et la désorption ainsi que des phénomènes chimiques comme la 
chimisorption ou la décomposition thermique. Cette variation de masse peut également être 
suivie sous un certain flux de gaz. La technique ATG peut être couplée à une calorimétrie 
différentielle à balayage (DSC pour « Differential Scanning Calorimetry ») pour différencier les événements endothermiques et exothermiques qui nǯimpliquent pas de pertes de poids 
(températures de fusion, de cristallisation…Ȍ. Dans une analyse DSC, ce sont les différences dǯéchanges de chaleur entre un échantillon { analyser et une référence qui sont mesurées. Ces mesures ont été effectuées sur lǯanalyseur thermique NETZSCH STA ͶͶͻ F͵ Jupiter et nous ont permis dǯobtenir des informations concernant la décomposition de nos matériaux sous 
atmosphères contrôlées. Une analyse structurale par diffraction des rayons X est réalisée de 
manière systématique après chaque analyse thermique dans le but dǯidentifier le composé 
obtenu. Le profil de température choisi est le suivant : 
Montée en température en 3°C/min, 1h de palier à la température cible, descente en 
température en 30°C/min. 
 
C.4. Magnétisme 
 Les mesures magnétiques réalisées pendant cette thèse nous ont permis de déterminer le degré dǯoxydation moyen du métal de transition manganèse dans nos composés. Une masse de 
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poudre de lǯordre de ͶͲ mg a tout dǯabord été pesée en boite { gants puis placée et tassée dans 
une gélule pharmaceutique. Cette gélule est ensuite installée et scotchée dans une paille en 
plastique de 6 mm de diamètre. Tous ces éléments sont non magnétiques pour éviter toute 
perturbation du magnétisme de nos échantillons. Toutes les mesures ont été effectuées dans 
deux magnétomètres MPMS (pour « Magnetic Properties Measurement Systems ») à SQUID 
(« Superconducting Quantum Interference Device ») modèles MPMS XL et MPMS 5S de la 
marque Quantum Design. 
Des mesures de susceptibilité magnétique χ = f(T) ont été réalisées dans la gamme de 
température 5-400 K suivant un programme de type ZFC-FCW sous un champ de 10 000 Oe. Lǯéchantillon est tout dǯabord refroidit de la température ambiante jusquǯ{ 5 K sous un champ nul et lǯaimantation de lǯéchantillon est mesurée lors de la montée en température jusquǯ{ ͶͲͲ K 
sous un champ constant de 10 kOe, cǯest la ZFC ȋ« Zero Field CooledȌ. Lǯétape suivante de FCW 
(Field Cooled Warming) consiste en la redescente en température jusquǯ{ ͷ K mais en gardant le 
champ constant de 10 kOe. La mesure de lǯaimantation est de nouveau réalisée entre ͷ K et 
400 K sous ce même champ. Cette dernière peut être suivie dǯune mesure { une température 
constante et selon le champ magnétique, entre – 50 kOe et + 50 kOe. Cǯest la courbe M = f(H). La susceptibilité est définie comme la faculté dǯun matériau { sǯaimanter sous lǯaction dǯune excitation magnétique. On exprime donc lǯaimantation comme étant égale { :  ⃗⃗⃗     ⃗⃗  
avec, dans le système international  ⃗⃗⃗  = aimantation (A/m) χ = susceptibilité magnétique (sans dimension)  ⃗⃗  = excitation magnétique (A/m) 
Dans le cas où cette valeur de susceptibilité magnétique est positive, le matériau est 
paramagnétique. Au contraire, lorsque χ est négative, le matériau est diamagnétique. En se plaçant dans le système cgs, χ peut également être exprimée par :                   
avec,    = Constante dǯAvogadro = 6,022.1023 mol-1    = Magnéton de Bohr = 9,274.10-21 erg/G 
k = Constante de Boltzmann = 1,381.10-16 erg/K      = Moment magnétique effectif 
Le moment magnétique effectif (Ɋeff) est défini comme étant le nombre de magnéton de Bohr 
(moment magnétique atomique fondamental) par atome. En comparant cette valeur à la valeur 
théorique du moment de spin µS, on est en mesure de déterminer le degré dǯoxydation de notre 
métal de transition magnétique, le manganèse. 
Pour se faire, on se place dans le domaine paramagnétique, au-dessus dǯune certaine 
température, dans lequel tous les spins deviennent désordonnés. Dans ce domaine, l'aimantation 
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du matériau est directement proportionnelle au champ magnétique appliqué, on peut donc 
utiliser la relation de Curie-Weiss :                                   Cette température Ʌ est la température { partir de laquelle le matériau est paramagnétique. 
Dans le cas des matériaux antiferromagnétiques, celle-ci est négative et nommée température de 
Néel (TN). Dans les composés ferromagnétiques, il est question de la température de Curie (TC), 
qui est positive. 
Ainsi, le tracé de χ-1 = f(T) sera marqué par une pente linéaire de type        dans le 
domaine paramagnétique. Ceci permet de déterminer les paramètres       et   :                                         ⇔                
Cette valeur de       doit ensuite être pondérée par le nombre dǯéléments magnétiques dans la 
formule du composé (dans notre cas le manganèse), 
          √            
Finalement, cette valeur est comparée aux valeurs théoriques µS de moments magnétiques des 
ions Mnn+, dǯaprès la formule,      √ ሺ   ሻ 
où S est la somme des spins des électrons non appariés et g, appelé facteur de Landé, est égal à 2 dans le cas dǯune contribution de spin. Le nombre de spin étant égal { ͳ/ʹ, on en détermine ainsi 
les valeurs théoriques de µS pour le Mn. Dans Mn5+ (configuration électronique d2), il y a deux 
électrons non appariés, soit           et      √ ሺ   ሻ   √      . Les valeurs de µS 
sont obtenues de la même manière pour Mn4+, Mn3+ et Mn2+. Un résumé des résultats est reporté 
dans le Tableau 4. 
Mnn+ 
Configuration 
électronique 
Somme des 
spins S µS 
Mn5+ d2 1 2,83 
Mn4+ d3   ⁄  3,87 
Mn3+ d4 2 4,90 
Mn2+ d5   ⁄  5,92 
Tableau 4. Tableau résumé des µS calculés pour différents degrés d’oxydation du manganèse. 
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D. Caractérisations électrochimiques 
D.1. Tests en batteries Swagelok 
 Les tests électrochimiques ont été réalisés dans des batteries de type Swagelok à deux 
électrodes. Celles-ci sont constituées de deux plongeurs en acier inoxydable 316 de diamètre 
12 mm entre lesquels sont installés lǯélectrode positive, deux séparateurs en fibre de verre 
borosilicaté Whatman (diamètre 12 mmȌ, lǯélectrode négative, une plaque en inox 316 de 1 mm dǯépaisseur ȋφ = 12 mm) et un ressort également en inox 316 (diamètre 10 mm, hauteur 
10 mm). Le tout est installé dans une union double Swagelok en inox (diamètre 12 mm) et deux bagues en Teflon assurent lǯétanchéité sur chacun des plongeurs. Un film plastique de 100 µm dǯépaisseur entoure lǯintérieur de la batterie afin de lǯisoler électriquement de lǯunion double. Les bagues en Teflon participent également { lǯisolation électrique du système. Des trous { 
chaque extrémité extérieure des plongeurs permettent une connexion électrique au potentiostat 
(Figure 35). 
Ce type de batterie est dit « deux électrodes » car lǯélectrode négative, qui est constituée dǯun morceau de sodium métallique ȋen excès par rapport au matériau actif de lǯélectrode positiveȌ 
collé sur la plaque en inox, sert de contre-électrode et dǯélectrode de référence tout en assurant 
une source de Na+. Lǯélectrode de travail, qui est lǯélectrode positive, est constituée du matériau 
actif et de 30 à 50% en masse de Carbone Black Acétylène. Le carbone permet dǯaméliorer la conductivité électronique au sein de lǯélectrode. 
Pour permettre une caractérisation ex situ des matériaux dǯélectrodes, certaines batteries peuvent être stoppées, retournées en boite { gants et ouvertes pour récupérer lǯélectrode positive. Le mélange matériau actif/carbone est lavé plusieurs fois { lǯacétonitrile pour éliminer les restes dǯélectrolyte. Il est ensuite centrifugé pour le séparer du solvant et séché sous vide. 
 
Figure 35. Vue éclatée d'une batterie Swagelok et schéma de l'intérieur de la batterie comprenant le sodium 
métallique collé sur la plaque en inox, les deux séparateurs et l'électrode positive. 
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 Les mesures ont été effectuées sur des potentiostats de la marque Biologic, modèles 
VMP2, VMP et BCS-805. Le logiciel EC-Lab de Biologic a été utilisé afin de réaliser les programmes dǯélectrochimie et de traiter les données extraites de ces potentiostats. 
 
D.2. GCPL, PITT et GITT 
D.2.a. Cyclage galvanostatique avec limitation en potentiel (GCPL) 
 De manière classique, les caractérisations électrochimiques de nos composés ont été 
réalisées en mode galvanostatique dans lequel on applique un courant constant et on mesure lǯévolution en potentiel. Si le courant imposé est positif, le matériau dǯélectrode est oxydé ȋextraction du sodiumȌ, il sǯagit de la charge ; inversement lorsque le courant imposé est négatif, le matériau dǯélectrode est réduit (insertion de sodium), on parle alors de décharge. Plusieurs 
paramètres tels que la capacité ou le régime sont à prendre en compte dans ce type de mesure. La capacité spécifique ȋen Ah/gȌ, notée Q ȋou CȌ, est calculée selon lǯéquation suivante :           
avec, 
I = courant appliqué (en A) 
t = temps (en h) 
m = masse de matière active (en g) Cette capacité est mesurée grâce au nombre dǯélectrons Δx qui sont transférés dans le système 
électrochimique. Il est à noter que dans le cas de Na+, qui est un ion monochargé, Δx est aussi égal au nombre de mole dǯions sodium. Ainsi,                     
avec, 
M = masse molaire (en g/mol) 
F = constante de Faraday (96 Ͷͺͷ ≈ ͻ͸ 500 sA/mol) On peut simplifier le calcul suivant lǯexpression :                
avec Q qui sǯexprime ici en mAh/g. 
 Le régime peut être défini comme la vitesse à laquelle le sodium va être intercalé et 
désintercalé du composé et il dépend directement du courant imposé au système. En effet, au regard de lǯéquation          , on voit que la capacité est directement proportionnelle au courant 
et au temps. Si on veut obtenir une même capacité dans un temps plus court, le courant doit alors augmenter. Usuellement, un régime est exprimé par C/n, ce qui correspond { lǯobtention de 
la capacité totale du matériau en n heures. Les programmes de cyclage peuvent être facilement 
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diversifiés. Les composés peuvent, par exemple, subir plusieurs cycles de charge/décharge ou décharge/charge { des régimes différents afin dǯévaluer leurs performances électrochimiques. Un premier cyclage { un régime de C/ʹͲ lors des ͳͲ premiers cycles peut être suivi dǯune augmentation du régime tous les ͳͲ cycles. Ceci permet de suivre lǯévolution de la capacité 
spécifique et de la polarisation (différence de potentiel pour un même processus en oxydation et 
en réduction). La Figure 36 présente une courbe obtenue en mesure GCPL. 
 
Figure 36. Courbe galvanostatique de décharge/charge réalisée à un régime de C/20. A ce régime, la décharge 
et la charge durent toutes les deux 20 heures. 
 
D.2.b. Technique de titration intermittente potentiostatique (PITT) 
 La technique de titration intermittente potentiostatique permet lǯétude des propriétés 
thermodynamiques de transport ionique dans les procédés électrochimiques210. Elle consiste en lǯenregistrement de la réponse en courant dǯun système soumis { des incréments de potentiel. Cet incrément ΔV est généralement de ͷ ou ͳͲ mV. En mesurant lǯévolution du courant en 
fonction du temps, on peut étudier la nature des réactions électrochimiques et déterminer le 
coefficient de diffusion D des ions sodium au sein de notre matériau. En effet, la diffusion ionique engendre un courant qui tend vers Ͳ lorsque lǯéquilibre thermodynamique de lǯélectrode est 
atteint. Le potentiel est incrémenté { chaque fois que lǯintensité du courant devient inférieure { 
une valeur limite Ilim choisie, généralement équivalente { lǯintensité du courant lors dǯun cyclage 
galvanostatique de régime C/200 (valeur pour laquelle on considère que le système est à lǯéquilibre thermodynamique). 
Deux principaux phénomènes électrochimiques peuvent ainsi être caractérisés, le processus de 
solution solide (Figure 37a) et le processus biphasique (Figure 37b). Dans le cas des solutions solides, la cinétique dǯintercalation est limitée par la diffusion du sodium dans le matériau dǯélectrode. Le courant suit alors une décroissance exponentielle de type IȋtȌ = A.exp(-Bt). Dans un processus biphasique, la cinétique est limitée par la progression de lǯaire de lǯinterface entre 
les deux phases en présence. Lǯaire est en général faible au début de lǯintercalation, atteint un 
maximum vers le milieu de celle-ci puis décroît jusquǯ{ la fin de la transition structurale. Le 
courant suit donc un profil de « bell-shape », en forme de cloche. 
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Figure 37. Représentation d'une courbe PITT (a) pour un phénomène de solution solide et (b) lors d'un 
processus biphasique. L'évolution de l'aire de l'interface entre les deux phases du domaine biphasique est 
schématisée par les particules verte/orange. 
 
D.2.c. Technique de titration intermittente galvanostatique (GITT) 
 La technique de titration intermittente galvanostatique est une méthode relativement proche dǯun cyclage GCPL. Cependant, lors dǯun GITT, le courant est imposé par impulsion et il est suivi dǯune période de relaxation211. De manière classique, le courant, choisi pour 
correspondre à un régime de C/n (de charge ou de décharge) est appliqué pendant 1 heure, suivi 
de 3 heures de relaxation. Lors de ces périodes de repos, le système électrochimique se relaxe jusquǯ{ atteindre un état proche de lǯéquilibre thermodynamique, indiqué par une double flèche 
bleue sur la Figure 38. On étudie alors lǯévolution du potentiel pendant les périodes de courant imposé et de relaxe. Ces périodes de relaxations intermittentes permettent notamment dǯétudier 
la polarisation et le potentiel dǯéquilibre correspondant aux phénomènes électrochimiques. A 
noter que ce dernier dépend fortement de la cinétique de transport ionique et électronique et 
nécessite donc un temps de relaxation suffisamment long. 
 
Figure 38. Représentation d'une courbe GITT lors d’une décharge ȋI < ͲȌ avec le potentiel qui retourne à un 
état d’équilibre thermodynamique pendant la période de relaxation. 
I(t) = A exp (-Bt)
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D.2.d. Voltampérométrie cyclique et dérivés des courbes GCPL 
 En voltampérométrie cyclique (également désignée voltamétrie cyclique ou CV pour 
« Cyclic Voltammetry »), le potentiel de l'électrode de travail est augmenté linéairement en fonction du temps et on mesure lǯévolution du courant. Le tracé du courant { l'électrode de 
travail en fonction de la tension appliquée donne alors un voltammogramme cyclique (Figure 
39aȌ. Cette technique permet de mettre en évidence les phénomènes dǯoxydoréduction dans un 
matériau, leur polarisation ainsi que leur réversibilité. Plus un phénomène redox est réversible, 
plus le pic d'oxydation (courant positif) sera similaire au pic de réduction (courant négatif). 
 Les potentiels redox des phénomènes électrochimiques peuvent également être obtenus dǯaprès la dérivée de la courbe GCPL. Le logiciel EC-Lab de Biologic, avec sa fonction DCS (pour 
« Differential Capacity Spectroscopy ») permet en effet de révéler les transitions de phases dans les électrodes lors dǯun cyclage. Cette fonction est basée sur la dérivation de la capacité par 
rapport au potentiel : |   |    |         |          
Ce programme compte le nombre de points de données contenus dans un intervalle dE choisi. 
Comme chaque point est séparé par une valeur constante dt, chacun de ces points correspond à 
une certaine quantité de différence de charge dQ. Ainsi, à partir du nombre de points dans un 
intervalle dE, le changement de capacité dQ dans cet intervalle dE peut être déduit (Figure 39b). 
 
Figure 39. (a) Voltamogramme cyclique typique avec un seul phénomène redox lors de deux cycles et (b) 
courbe dérivé d’un cycle galvanostatique. Ces deux courbes sont données en exemple et ne sont pas issues du 
même matériau. 
 
D.3. Spectroscopie d’impédance électrochimique 
La Spectroscopie dǯImpédance Electrochimique ȋSIE) sert à étudier la fonction de 
transfert de systèmes électrochimiques. Cette fonction est le rapport des transformées de Laplace des fonctions dǯentrée et de sortie, dans notre cas, la tension dǯentrée appliquée et le 
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courant mesuré en sortie. Les systèmes électrochimiques étudiés nǯétant généralement ni 
linéaires ni stables dans le temps, un certain nombre de précautions sǯimpose. Il faut sǯassurer 
que le système reste «quasi stable» sur toute la durée de la mesure et que lǯamplitude de la 
sinusoïde soit suffisamment faible pour que la fonction I=f(E) soit linéaire dans le domaine 
perturbé. En pratique, il sǯagit dǯappliquer une perturbation sinusoïdale ȋE sinȋωtȌȌ en potentiel de quelques millivolts dǯamplitude autour de la tension dǯéquilibre (E0) du système. On obtient ainsi 
un signal de la forme :   ሺ ሻ         ሺ  ሻ 
avec,        et f la fréquence. La réponse sinusoïdale de sortie sera obtenue en courant et accompagnée dǯun déphasage ȋ ) 
dépendant des éléments électriques du système :   ሺ ሻ         ሺ    ሻ Lǯimpédance électrochimique correspond alors au rapport du signal dǯentrée sur le signal de 
sortie :  ሺ ሻ    ሺ ሻ  ሺ ሻ  
Egalement exprimé sous la forme complexe :  ሺ ሻ  | ሺ ሻ|    | ሺ ሻ|  ሺ           ሻ  ሺ| ሺ ሻ|      ሻ   ሺ| ሺ ሻ|      ሻ           
avec, | ሺ ሻ| = module de lǯimpédance Zǯ = partie réelle Zǯǯ = partie imaginaire 
En reportant -Zǯǯ = fȋZǯȌ il est possible de représenter le spectre dǯimpédance dans le plan de 
Nyquist. 
Cette mesure, valable pour une seule fréquence, va alors être répétée sur toute une gamme 
fréquentielle afin de pouvoir avoir une image complète du système électrochimique étudié. Lǯensemble des points constitue ainsi le diagramme dǯimpédance électrochimique. La partie réelle { Zǯǯ= Ͳ permet dǯobtenir la résistance R ȋen ΩȌ du système. La conductivité σ ȋen S/mȌ est ensuite obtenue par la formule suivante :         Avec e, lǯépaisseur de lǯéchantillon ȋen mȌ et S la surface ȋen m²Ȍ. La conductivité est ainsi calculée pour différentes températures et dǯaprès la loi dǯArrhenius, on détermine lǯénergie dǯactivation Ea en calculant, par régression linéaire, la pente de la droite    ሺ ሻ   ሺ  ⁄ ሻ. 
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         ሺ     ⁄ ሻ   ሺ   ሻ       ⁄       
Avec σ0 le terme pré-exponentiel. 
 Les mesures dǯimpédance ont été effectuées sur les matériaux initiaux, en température, 
sur un appareil Solartron et in situ sur les électrodes, à température ambiante, grâce au 
potentiostat BCS-805 de Biologic. Lǯanalyseur dǯimpédance/gain et phase SI ͳʹ͸ͲA de Solartron est combiné { un Multimeter ʹͲͲͲ 
de la marque KEITHKEY. La gamme de fréquence utilisée est 1 MHz-1 mHz. Le système est relié 
à un porte-échantillon ProboStat de NorECs dans lequel une pastille de lǯéchantillon est placée 
entre deux électrodes de Pt et installée dans un four tubulaire en alumine. Lǯensemble peut-être mis sous air ou sous flux dǯAr. Un four tubulaire de la marque ELITE permet dǯavoir une gamme 
de température de lǯambiante jusquǯ{ ͳ 000°C. Le logiciel SMaRT sert à paramétrer les mesures dǯimpédance. 
Le cycleur de batterie BCS-ͺͲͷ de Biologic permet des mesures dǯimpédance de nos électrodes 
in situ à différentes étapes du cyclage galvanostatique. Ces mesures, comme le cyclage des batteries de manière générale, sont effectuées { température ambiante. Lǯacquisition peut être 
faite dans une gamme de fréquence plus réduite que le Solartron, de 10 kHz à 10 mHz. Le logiciel 
EC-Lab sert, là encore, à paramétrer les mesures mais également à traiter les résultats dǯimpédance et simuler les circuits RLC en résultant. 
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 Afin dǯétudier de nouveaux matériaux dǯélectrodes positives, nous nous sommes tout dǯabord penchés sur le choix du matériau. Dans les oxydes de métaux de transition, lǯétat de lǯart 
a montré que la majorité des matériaux utilisés sont de structure et de composition de type 
rock-salt. Nous avons donc, dans un premier temps, répertorié toutes les compositions de type 
rock-salt possibles. La Figure 40 donne les compositions rock-salt qui peuvent être obtenues 
avec A (métal alcalin) et M (métal de transition) compris entre 1 et 10. Les cases gris clair sont 
uniquement des multiples de formules déjà répertoriées (A2M2O4 et A3M3O6 peuvent être 
simplifiées en AMO2, par exemple). A mesure que le rapport           ⁄  augmente, le degré dǯoxydation moyen de M va lui aussi augmenter. Aucun élément de transition nǯa dǯétat de 
valence supérieur à 6+ en coordination octaédrique, nous avons donc limité les compositions à cet état dǯoxydation (cases de couleur gris foncé). Dans cette représentation, le dégradé de couleur bleue est proportionnel { lǯétat dǯoxydation moyen du métal de transition ; plus la 
couleur est proche du blanc, plus le degré dǯoxydation est petit. Notons par ailleurs que les 
compositions situées sous la diagonale grisée (correspondant aux formules AMO2) ont toutes 
une oxydation de M supérieure à 3+ et les compositions au-dessus sont toutes inférieures à 3+. 
 
Figure 40. Compositions rock-salt possibles avec A, le métal alcalin et M le(s) métal(aux) de transition. Le 
dégradé de couleur bleue est proportionnel à l’état de valence de M. 
 Le matériau dǯélectrode « idéal » doit également présenter un plus grand nombre de 
métaux alcalins par rapport au nombre de métaux de transition. Le calcul de la capacité 
spécifique est, en effet, directement proportionnel au nombre de lithium/sodium pouvant être 
échangés et inversement proportionnel à la masse molaire du composé. A même nombre de 
cations donnés, la capacité spécifique sera plus importante pour une formule possédant plus de métaux alcalins. En prenant lǯexemple de deux formules rock-salt hypothétiques Na7Mn4O11 et 
Na4Mn7O11, on obtient des capacités spécifiques théoriques de 337 et 164 mAh/g, 
respectivement. Le respect de cette règle implique que le métal de transition est à un état dǯoxydation plus élevé. Or, dans le cas des électrodes positives, les matériaux sont pris { lǯétat 
déchargé, les alcalins seront donc extraits du composé lors de la charge et le métal de transition sera oxydé. Un état dǯoxydation élevé nǯest donc pas souhaitable car M ne pourra être oxydé { un état dǯoxydation plus élevé. En reprenant lǯexemple précédent, le Mn serait aux états dǯoxydation 
3,75+ et 2,57+ dans Na7Mn4O11 et Na4Mn7O11, respectivement. Lǯextraction de sodium serait 
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donc limitée jusquǯ{ lǯobtention du Mn4+ ȋdegré dǯoxydation maximal en coordination 
octaédrique pour le manganèse) et les capacités spécifiques théoriques seraient alors de 48 et 
164 mAh/g. La Figure 41 montre ainsi lǯévolution de la capacité théorique obtenue lors de lǯoxydation dǯun matériau de composition rock-salt du système Na-Mn-O. Lǯoxydation du métal 
de transition a été limitée au Mn4+. Plus la capacité est grande, plus la couleur de la case tend 
vers le vert. Le composé NaMnO2 donne la capacité théorique maximale de 244 mAh/g et les phases avec un degré dǯoxydation supérieur ou égal { Ͷ ne sont, en théorie, pas actives 
électrochimiquement. 
 
Figure 41. Capacités spécifiques théoriques obtenues pour différentes composition rock-salt dans le système 
Na-Mn-O. Le calcul de la capacité se limite à l’oxydation du manganèse en Mn4+. 
 Pour ne plus être limité par le degré dǯoxydation du métal de transition, la solution peut 
alors être lǯutilisation de lǯactivité anionique. Comme exposé dans lǯétat de lǯart, lǯoxygène comme siège de lǯactivité redox { plus haut potentiel est un sujet qui concerne la communauté scientifique. Lǯoxygène peut être activé par la présence de lacunes ȋcationiques ou anioniques) ou de défauts au sein du matériau. En ajoutant une lacune dǯoxygène dans la phase Na7Mn4O11, 
on obtiendrait par exemple la formule Na7Mn4O10☐. En supposant alors une participation anionique permettant lǯextraction dǯun Na supplémentaire (4 Na+ au lieu de 3 pour atteindre le 
Mn4+), la capacité spécifique serait de 198 mAh/g. Cette dernière pourrait atteindre 347 mAh/g avec lǯextraction des ͹ Na+. 
 Les exemples sont proposés ici avec du manganèse comme métal de transition. En effet, 
parmi les éléments intéressants du tableau périodique, le manganèse tient une place de choix. 
Celui-ci est peu cher, abondant, léger et non toxique. De plus, sa grande diversité dǯétat de valence permet dǯobtenir des capacités spécifiques élevées. Le système Na-Mn-O sǯintègre donc parfaitement dans la nécessité dǯobtenir des matériaux moins chers et plus respectueux de lǯenvironnement pour des applications de la technologie Na-ion à grande échelle. Cependant, lǯétude de ce système se limite principalement à la famille des matériaux NaxMnO2 (avec 
0 ≤ x ≤ ͳȌ. A la recherche de nouveaux matériaux dǯélectrodes, nous avons répertorié les phases 
déjà connues dans ce système dans le diagramme ternaire Na2O-MnO-MnO2 (Figure 42). Ce 
diagramme référence uniquement les phases avec un degré dǯoxydation du Mn compris entre ʹ+ 
et 4+. En partant de Mn initialement di-, tri- ou quadrivalent, il est en théorie possible de pouvoir 
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oxyder ou réduire le matériau selon plusieurs états dǯoxydation. La configuration électronique 
du Mn lui permet, en effet, la possibilité de valences allant de 2+ à 7+. Notons que dans ce 
diagramme ternaire, la famille NaxMnO2 (illustrée en orange Figure 42Ȍ ne concerne quǯune petite partie des composés existants. De nombreuses autres phases reportées nǯont jamais été 
étudiées en batteries Na-ion. Ainsi, deux phases ont particulièrement attiré notre attention : 
Na4Mn2O5 et Na2Mn3O7. Elles ont toutes les deux une structure lamellaire qui permettrait une 
extraction/insertion facilitée des ions Na+. De plus, la phase Na4Mn2O5 est de composition rock-
salt lacunaire en oxygène           ☐ et Na2Mn3O7 est lacunaire en cation manganèse et peut sǯécrire sous la forme              ☐      . Une activité redox de lǯoxygène est donc envisagée 
pour ces deux phases. 
 
Figure 42. Diagramme ternaire Na2O-MnO-MnO2 présentant les phases reportées du système Na-Mn-O115,119–
122,208,212–222. La famille NaxMnO2 est représentée en orange, Na4Mn2O5 en bleu et Na2Mn3O7 en violet. 
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 La phase lithiée Li4Mn2O5, dont nous nous sommes inspirés pour ce travail de thèse, a des 
performances très intéressantes comme cathode pour les batteries Li-ion135,206,223. Cette phase, 
nanostructurée et métastable, a été largement étudiée par Mélanie Freire dans le cadre de sa 
thèse207. Li4Mn2O5 est obtenue par mécano-synthèse et présente une structure de type rock-salt 
désordonnée (type NaClȌ avec ͳ͸% de lacunes dǯoxygène, de groupe dǯespace Fm-3m et de 
paramètre a = 4,1732(9) Å. Dans cette structure tous les cations et les anions sont en 
coordination octaédrique et les atomes de lithium et de manganèse sont répartis de manière 
aléatoire. En batteries Li-ion, ce matériau donne une capacité réversible de 355 mAh/g 
(2,88 Li+/u.f.), supérieure à la capacité théorique attendue pour lǯoxydation du Mn3+ en Mn4+ 
(245 mAh/g pour obtenir la phase oxydée Li2Mn2O5). Cette capacité est la plus élevée jamais 
reportée pour un pur oxyde de manganèse lithié. Une étude approfondie par neutrons, 
synchrotron, PDF et microscopie électronique a permis dǯidentifier le caractère composite de 
cette phase de composition 0,93 Li3.6Mn2.4O5.4 - 0,7 Li2O206 et a montré que lǯactivité redox, au-
delà de 4,0 V vs Li+/Li, est issue de lǯoxydation de lǯoxygène. Ce nanomatériau, avec de nombreux 
défauts et lacunes aussi bien cationiques quǯanioniques, donne ainsi une forte capacité en charge grâce { lǯactivité combinée du manganèse et de lǯoxygène. 
Dans le système Na-Mn-O, la phase de composition Na4Mn2O5 existe sous forme 
cristallisée mais nǯa jamais été étudiée dans les batteries Na-ion. La synthèse et la caractérisation 
structurale, suivies des caractérisations chimiques et électrochimiques, sont présentées ci-
dessous. 
 
A. Na4Mn2O5 microstructuré (noté micro-Na4Mn2O5) 
 La seule publication traitant de Na4Mn2O5 date de 1980 avec les travaux de Hoppe et al. 
215. Cette phase a été synthétisée dans le but dǯobtenir lǯanalogue manganèse au composé 
Na4Fe2O5 et dǯétudier la présence ou non de lǯeffet Jahn-Teller du Mn3+ sur ce composé. 
Na4Mn2O5 cristallise dans une maille orthorhombique de groupe dǯespace Fddd avec les 
paramètres de maille suivants : a = 5,721 Å, b = 9,425 Å, c = 19,696 Å, de volume V = 1062,02 Å3. 
Le matériau a une structure lamellaire constituée de couches de pyramides à base carrée MnO5 
liées par les arêtes des bases carrés et par les sommets des pyramides (Figure 43). En les 
observant selon la direction c, ces plans forment des étoiles à six branches. Les atomes de 
sodium forment des couches en zigzag de polyèdres NaO5 liés par les arêtes. Ces couches de 
sodium, séparées par les plans de MnO5, sont reliées entre elles par les sommets des polyèdres. 
Les distances Na-O, comprises entre 2,27 et 2,41 Å, sont du même ordre de grandeur que les 
autres composés du système Na-Mn-O. 
Dans la publication de Hoppe, Na4Mn2O5 a été synthétisé { lǯétat solide dans des bombes en Ni (à 
640°C pendant 6 jours) ou en Ag (à 570°C pendant 6 jours). Ces bombes ont elles-mêmes été 
scellées dans des tubes de quartz. La réaction associée est la suivante : 
2,2 Na2O + Mn2O3  Na4Mn2O5 Lǯoxyde de manganèse utilisé comme précurseur est dit « activé ». Il est obtenu par réduction de 
MnO2 sous flux dǯoxygène { ͸ͲͲ°C pendant ͸h. Lǯintérêt dǯun excès de Na2O nǯest pas expliqué dans lǯarticle et peut paraitre incohérent avec lǯutilisation dǯun tube scellé. En effet, les précurseurs nǯayant aucun contact avec lǯextérieur du tube pendant la synthèse, une perte en 
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sodium paraît peu probable. Lǯun des intérêts dǯune synthèse en tube scellé est notamment le maintien de la stœchiométrie tout le temps de la réaction. Cependant, ce léger excès pourrait 
avoir pour but de compenser une sublimation du précurseur Na2O qui viendrait alors se déposer 
sur la surface du tube de quartz. Bien que la température de sublimation (1275°C) soit très 
supérieure à la température de synthèse, le vide utilisé dans les tubes scellés pourrait provoquer 
une sublimation du précurseur à plus basse température. 
 
Figure 43. (a) Structure de Na4Mn2O5 selon l’axe a. ȋbȌ Réseau Kagome des polyèdres de Mn3+ dans le plan 
(ab). 
 
A.1. Synthèse 
Dans un premier temps, nous avons voulu reproduire une synthèse similaire en partant 
de précurseurs moins coûteux et pouvant être manipulés hors de lǯatmosphère inerte de la boîte 
à gants. Nous avons donc utilisé des carbonates de sodium et de manganèse et avons réalisé la 
synthèse à 600°C, pendant ͺh sous flux dǯoxygène. Cette dernière ne nous a pas permis dǯobtenir 
Na4Mn2O5 mais un autre composé lamellaire du système Na-Mn-O : Na2Mn3O7. 
3 Na2CO3 + 3 MnCO3 + 3/2 O2  Na2Mn3O7 + 2 Na2CO3 + 4 CO2 Lǯétude réalisée sur ce composé est présentée dans le chapitre suivant de ce manuscrit. 
Une seconde série de synthèse, dont les conditions se rapprochaient de celle de Hoppe et al., a 
ensuite été réalisée. Les précurseurs Na2O et Mn2O3 activé, en proportions stœchiométriques, 
ont été placés dans un doigt en alumine et scellés sous vide dans des tubes en quartz. La 
synthèse a été réalisée à 600°C pendant ͸h et a été suivie dǯune trempe { lǯair. 
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2 Na2O + Mn2O3  micro-Na4Mn2O5 
En utilisant ces conditions, nous obtenons un mélange de phases Ⱦ-NaMnO2 et Na4Mn2O5 en 
quantités similaires. Lǯanalyse par ICP a donné une légère sous-stœchiométrie en sodium, avec 
un rapport Na/Mn = 1,ͺ͵. La synthèse a donc été optimisée en termes dǯexcès de Na2O pour 
combler ce manque de sodium. Les meilleurs paramètres obtenus sont les suivants : 2h à 600°C avec une montée en Ͷh et une trempe a lǯair, avec comme précurseurs 2 Na2O (+37,5%m excès) 
pour 1 Mn2O3. Il est cependant à noter que la synthèse de Na4Mn2O5 est assez peu reproductible. 
La proportion Na4Mn2O5/impuretés a évolué pour chaque synthèse alors que les conditions 
étaient identiques. Il semble difficile de se prémunir de la formation de la phase 
thermodynamiquement stable NaMnO2 et la meilleure synthèse a donc été obtenue avec ce large 
excès de Na2O. Lǯaffinement Rietveld ȋFigure 44) et la majeure partie des caractérisations 
physico-chimiques et électrochimiques présentés ci-après ont, par conséquent, été réalisés sur le 
même échantillon. 
 
Figure 44. Affinement Rietveld de la phase micro-Na4Mn2O5. Diagramme expérimental en points rouges, 
simulé en ligne noire et différence des deux en ligne bleue. Les traits correspondent aux positions de Bragg de 
Na4Mn2O5 et NaMnO2, respectivement en turquoise et marron. Les pics non identifiés sont indiqués par une 
étoile grise. Dǯaprès la diffraction des rayons X ȋréalisée sous vide pour éviter la carbonatation et/ou 
la décomposition), le composé est majoritairement Na4Mn2O5 (91%) avec des impuretés de Ⱦ-
NaMnO2 (9%Ȍ et dǯun autre composé qui nǯa pas été identifié ȋ*). Le composé Na4Mn2O5 cristallise ainsi dans un système orthorhombique de groupe dǯespace Fddd avec les paramètres 
suivants : a = 5,716 Å, b = 9,423 Å et c = 19,691 Å. La diffraction électronique a permis de 
confirmer le groupe dǯespace Fddd (Figure 45). Les tâches de diffraction intenses correspondent 
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à la maille de Na4Mn2O5 et on constate également la présence de tâches peu intenses provenant 
certainement de la surstructure formée par le réseau Kagome dans les plans de manganèse. 
 
Figure 45. Diffraction électronique de micro-Na4Mn2O5 selon le plan [hk0]. 
 
A.2. Caractérisations physico-chimiques 
A.2.a. Magnétisme 
 Le comportement paramagnétique du composé à partir de 250 K permet de réaliser un 
affinement de type Curie-Weiss (Figure 46). Le moment effectif µeff = 4,88 µB/Mn correspond à 
un degré dǯoxydation du manganèse de ʹ,98+. La température ɅP = -916 K indique un 
comportement antiferromagnétique à basse température. 
 
Figure 46. (a) Susceptibilité magnétique vs température sous un champ de 0,1 T entre 5 et 400 K du composé 
micro-Na4Mn2O5. (b) Inverse de la susceptibilité magnétique de la courbe FCW permettant une régression 
linéaire dans le domaine paramagnétique de 250 à 350 K. 
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A.2.b. Analyses thermiques 
ATG/DSC sous flux d’O2 Afin dǯétudier la stabilité de Na4Mn2O5 sous oxygène, une analyse thermogravimétrique 
couplée DSC (Figure 47Ȍ a été réalisée jusquǯ{ ͸ͲͲ°C. Un gain de masse de Ͷ,͸%, associé à 
plusieurs pics endothermiques et exothermiques, est marqué par trois étapes (notées I, II et III). Jusquǯ{ ʹͶͲ°C, la masse (courbe vert olive) augmente faiblement et de manière constante jusquǯ{ 
atteindre un gain de 1,2% (I). Un brusque changement de pente, marqué par trois pics 
endothermiques à 255, 282 et 286°C, est accompagné dǯun second gain en masse de ͵,Ͷ% (II). Lors de la troisième et dernière étape, lǯévolution de la masse est relativement stable entre ͵ʹͲ 
et 600°C (III). Cette stabilité est accompagnée dǯun phénomène exothermique marqué par deux 
pics à 478 et 502°C. 
 
Figure 47. ATG/DSC de Na4Mn2O5 sous O2 jusqu'à 600°C. 
 Thermo-diffraction des rayons X sous O2 
La thermo-diffraction des rayons X de Na4Mn2O5 réalisée sous flux dǯO2 est reportée 
Figure 48. Celle-ci suit la même rampe de température que lǯATG jusquǯ{ ͵ͲͲ°C et permet de suivre lǯévolution de la structure du composé pendant son oxydation. Au vu de la diminution en 
intensité des pics de diffraction, on constate que la phase Na4Mn2O5 se décompose progressivement jusquǯ{ ʹͶͲ°C ȋIȌ. A partir de ʹ͹Ͳ°C, la phase Na4Mn2O5 nǯest plus identifiable 
et de nouveaux pics de diffraction apparaissent, représentés par les flèches noires. Ces pics ont 
pu être associés à une structure de type Na3VO4224. Une augmentation de lǯintensité des pics de 
diffraction de NaMnO2 est également observée. Les deux phénomènes endothermiques (II) 
seraient donc dus à la formation de cette nouvelle phase de structure type-Na3VO4 et de la phase 
NaMnO2. Notons que ce mélange de phases est extrêmement instable et devient déliquescent 
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sous air. La phase Na3VO4 existe sous plusieurs formes polymorphes224, nous pouvons alors 
supposer que le phénomène exothermique de lǯétape III est dû { la formation dǯune autre forme 
polymorphe de Na3MnO4. La phase Na3MnO4, isostructurale à Na3VO4, nǯa jamais été reportée 
dans la littérature. 
 
Figure 48. Thermo-diffraction des rayons X sous flux d'oxygène entre 30 et 300°C. Les flèches noires 
indiquent la présence de la phase de structure Na3VO4. Afin dǯexpliquer ce gain dǯoxygène, il est intéressant de revenir sur la structure du 
composé. En effet, les polyèdres de coordination 5 des manganèses peuvent être décrits comme des octaèdres incomplets. Lǯajout dǯun atome dǯoxygène au centre des étoiles { six branches 
formées par les pyramides de Mn permettrait de « compléter les octaèdres ». La formule 
associée à un tel composé serait Na4Mn2O6 (ou Na2MnO3). Comme expliqué dans le Chapitre I, 
partie C.1, la phase Na2MnO3 (ou Na[Na1/3Mn2/3]O2) nǯa jamais été stabilisée à cause de lǯécart de 
taille trop important entre les ions Na+ et Mn4+, ce qui bloque lǯobtention de couches 
[Na1/3Mn2/3]O2. La réaction associée à lǯoxydation de Na4Mn2O5 donnerait en théorie : 
Na4Mn2O5 + ½ O2  2 Na2MnO3 
Le gain en masse de 4,6%, correspond à un gain de 0,8 O/u.f. La formule brute du composé après oxydation sous flux dǯoxygène est donc Na4Mn2O5,8 (ou Na2MnO2,9). Cependant, après oxydation, 
nous obtenons un mélange des deux phases NaMnO2 et Na3MnO4 ȋnotée ȽȌ. La phase Na2MnO3 
semble ainsi se dismuter selon la réaction suivante (étape II) : 
2 Na2Mn4+O3  NaMn3+O2 + Ƚ-Na3Mn5+O4 
avec des octaèdres de MnO6 et des tétraèdres de MnO4 dans NaMnO2 et Na3MnO4, 
respectivement. Lǯétape III correspondrait { la formation dǯune autre forme polymorphe de 
Na3MnO4 ȋnotée ȾȌ : Ƚ-Na3Mn5+O4  Ⱦ-Na3Mn5+O4 
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A.3. Caractérisations électrochimiques de la phase microstructurée 
La caractérisation électrochimique de Na4Mn2O5 a été effectuée en batterie Swagelok, 
avec 50% en masse de Carbone (dû au caractère isolant électronique du matériau) mélangé au 
ball-milling (1h30 à 250 rpm). Du sodium métallique est utilisé comme électrode négative et les deux électrodes sont séparées par deux séparateurs en fibre de verre imbibés dǯélectrolyte. Lǯélectrolyte utilisé est du NaClO4 à 1 mol/L dans le carbonate de propylène. 
 Les courbes galvanostatiques de charge/décharge de ce composé sont effectuées à C/40 
(1 Na+ en 10 heures) dans la fenêtre de potentiel 4,0-1,5 V vs Na+/Na (Figure 49). En 1ère charge, 
environ 4 Na/u.f. sont extraits selon un processus de type solution solide. Ceci permet dǯobtenir 
une capacité de 380 mAh/g. La courbe dérivée d(Q-Q0)/dE pour cette 1ère charge est caractérisée 
par un pic principal large à 2,86 V. La 1ère décharge permet de réinsérer environ 1,2 Na, 
correspondant à une capacité de 110 mAh/g. La capacité irréversible est donc de 270 mAh/g. 
Lors de la 2ème charge, seulement 1,4 sodiums sont extraits et ce nombre décroit au fur et à 
mesure pour atteindre 1,0 sodium extrait au 10ème cycle. On note également la disparition du pic dǯoxydation { ʹ,ͺ͸ V et lǯapparition dǯun second pic { ʹ,Ͷ͸ V qui sǯintensifie au fur et { mesure du 
cyclage. Un plateau semble en effet apparaître au potentiel de 2,46 V en charge. Le phénomène 
de réduction reste identique pour les 20 premiers cycles mais la capacité de décharge diminue 
légèrement au cours du cyclage. La première oxydation de Na4Mn2O5 permet donc dǯextraire Ͷ 
sodiums mais la réversibilité sǯeffectue uniquement sur environ un Na. 
En prenant uniquement en considération lǯoxydation du manganèse, lǯextraction de Ͷ sodiums 
de Na4Mn2O5 donnerait le composé Mn(V) de formule « Mn2O5 ». Des matériaux dǯélectrodes ont donc été récupérés après une première charge jusquǯ{ Ͷ,Ͳ V pour être analysés par DRX ex situ. 
La poudre du matériau oxydé est peu cristallisée, ce qui rend difficile lǯidentification des 
composés. Le matériau dǯélectrode oxydé semble être un mélange de MnO(OH), MnO2 et NaMnO2 
en faible quantité. La présence dǯhydroxydes indique certainement une contamination du 
composé oxydé. Na4Mn2O5 a aussi été oxydé chimiquement en présence de NO2BF4 dans lǯacétonitrile afin de simuler lǯoxydation électrochimique. Malheureusement, le matériau se 
dissout rapidement dans le solvant et ne peut pas être recristallisé par la suite. 
 En oxydation jusquǯ{ Ͷ,Ͳ V, le matériau subit donc une transformation irréversible, ce qui conduit { une capacité spécifique pour les cycles suivants dǯenviron ͳʹͲ mAh/g. Dans le but dǯaméliorer la réversibilité, un broyage par ball-milling à 500 rpm pendant 2h a ensuite été 
effectué afin de diminuer la taille des particules. 
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Figure 49. Profils de tension des cycles 1 à 20 à un régime de C/40 entre 4,0 et 1,5 V et courbes dérivées 
correspondantes en insert. 
 
B. Na4Mn2O5 nanostructuré 
B.1. Nanostructuration de la phase cristallisée 
La diffraction des rayons X du composé broyé donne des pics élargis, caractéristiques dǯune diminution de la taille des particules ȋFigure 50). Le composé qui a été broyé présentait 
29% dǯimpureté de NaMnO2, une quantité plus importante que lǯéchantillon précédent. Lǯimpureté de NaMnO2 est indiquée par les croix grises sur la Figure 50. 
Le cyclage galvanostatique a été effectué dans les mêmes conditions que précédemment, 
entre 4,0 et 1,5 V, à un régime de C/40. Le matériau nanostructuré donne une capacité pour la 
première charge de 170 mAh/g, soit environ 1,5 Na extraits de la composition initiale Na4Mn2O5 
selon un processus électrochimique de type solution solide (Figure 51). Environ 1,0 Na est 
ensuite réinséré dans le matériau. La forme de la courbe galvanostatique est légèrement 
différente et révèle deux pics dǯoxydation { ʹ,ͻͳ et ͵,͵͵ V. Le premier potentiel redox 
correspond au potentiel précédemment observé pour le matériau non-broyé. Le second pic, plus 
fin, semble être propre au matériau broyé. Lors des cycles suivants, 1,0 Na est réversiblement 
extrait et inséré. La capacité spécifique est donc plus faible dans le cas du matériau broyé. La 
diminution de la taille des particules ne permet donc pas dǯobtenir de meilleures performances 
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électrochimiques du matériau, ceci pourrait sǯexpliquer par des chemins de diffusion des ions 
sodium obstrués par une trop forte concentration de défauts au sein du composé. 
 
Figure 50. Comparaison des diagrammes de DRX des composés as-prepared et broyé 2h, respectivement en 
bleu et vert. 
 
Figure 51. Courbe de charge/décharge de Na4Mn2O5 broyé, entre 4,0 et 1,5 V à C/40 et courbes dérivées 
correspondantes pour les cycles 1 et 2. 
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B.2. Mécano-synthèse de Na4Mn2O5 (noté nano-Na4Mn2O5) 
B.2.a. Synthèse et caractérisations structurales 
 Finalement, en sǯinspirant de la synthèse du composé Li4Mn2O5, nous avons préparé cette 
phase par mécano-synthèse en bol de broyage en carbure de tungstène, sous atmosphère dǯAr, à 
partir des précurseurs Na2O et Mn2O3 activé. Des analyses ICP ont permis dǯidentifier une sous-stœchiométrie en sodium lors de lǯutilisation des précurseurs en quantités stœchiométriques 
(Na2O:Mn2O3 = 2:1). Le ratio Na/Mn était alors de 1,77. La mécano-synthèse a donc été réalisée 
avec un excès de 10% massique en Na2O selon lǯéquation suivante : 
2 Na2O (+10%m) + Mn2O3  ǲnano-Na4Mn2O5ǳ 
Nous avons suivi le protocole de broyage suivant : 20 heures (4*5h) à une vitesse de 700 rpm. 
Après chaque étape de 5 heures, le bol de broyage a été rentré en boite à gants afin de décoller la 
poudre qui sǯagglomérait sur ses parois et une analyse par DRX en chambre sous vide a permis de suivre lǯévolution de la synthèse ȋFigure 52). Les pics de diffraction larges et peu intenses 
confirment le caractère nanométrique de la poudre. Après seulement 5h de mécano-synthèse, la 
phase nano-Na4Mn2O5 commence à se former mais une forte quantité de précurseur Mn2O3 nǯa 
pas encore réagi. Les pics du précurseur ne sont presque plus visibles après 10h de ball-milling. 
 
Figure 52. Formation de la phase Na4Mn2O5 nanostructurée par étape de 5 heures de broyage. Les pics de 
diffraction du précurseur Mn2O3 sont indiqués par des cercles gris. 
 Après 20 heures de broyage, la poudre brune se présente sous forme de particules 
rondes de taille nanométrique (Figure 53b). La composition Na3,9(2)Mn2O5 a été confirmée par 
analyse ICP. Le composé issu de la mécano-synthèse (noté nano-Na4Mn2O5), faiblement 
cristallisé, peut être affiné dans le système orthorhombique avec le groupe dǯespace Pmmn de Ⱦ-
NaMnO2, avec comme paramètres a = 4,768 Å, b = 2,888 Å et c = 6,380 Å (Figure 53a). De moins 
bons résultats dǯaffinement ont été obtenus en utilisant le groupe dǯespace de la phase Ƚ-
NaMnO2 (C2/m). A cause des positions de Bragg similaires entre les deux groupes dǯespace Fddd 
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et Pmmn (respectivement pour les phases micro- et nano-Na4Mn2O5) et du caractère 
nanométrique du composé mécano-synthétisé, la différentiation de structure est relativement complexe. La principale différence réside dans la présence ou non dǯun pic intense { environ ʹͳ°, correspondant { la raie Ͳʹʹ du groupe dǯespace Fddd. La structure de la phase nano-Na4Mn2O5 
semble donc correspondre à celle du composé Ⱦ-NaMnO2. 
 
Figure 53. (a) Comparaison des DRX des matériaux nano-Na4Mn2O5 (rouge) et micro-Na4Mn2O5 (bleu). (b) 
Images MEB de la poudre après 20h de mécano-synthèse. 
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B.2.b. Caractérisations électrochimiques 
 La caractérisation électrochimique de la phase nano-Na4Mn2O5 a été réalisée à un régime 
de C/40 (1 Na+ en 10 heures), dans les mêmes conditions que précédemment. La tension à 
circuit ouvert étant inférieure à 1,5 V, la fenêtre de potentiel a cependant été élargie à 4,0-1,0 V 
(Figure 54). Lors de la première charge jusquǯ{ Ͷ,Ͳ V, environ 4,5 Na (420 mAh/g) sont extraits 
selon un processus de solution solide. Lǯextraction de Ͷ,ͷ Na/u.f. nǯest pas en accord avec la 
formule Na4Mn2O5. Une dégradation de lǯélectrolyte participe probablement à la capacité. 
Environ 2,2 Na sont réinsérés en décharge à 2,36 V (largeur à mi-hauteur de 340 mV). Les 
mêmes processus en réduction sont visibles aux cycles suivants et sont accompagnés de lǯapparition dǯun pic principal en oxydation { 2,54 V dont la largeur à mi-hauteur est de 290 mV. 
Environ 3,2 Na (300 mAh/g) sont extraits lors de cette 2ème charge. Les capacités de charge et 
décharge suivants sont dǯenviron 200 mAh/g et décroissent progressivement. 
 
Figure 54. Comparaison des profils de tension des phases micro- et nano-Na4Mn2O5 (a,c) des deux premiers 
cycles à un régime de C/40 et (b,d) courbes dérivées correspondantes. La phase micro- est représentée en 
courbes bleues et la phase nano- en courbes rouges. 
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Les deux matériaux micro- et nano-Na4Mn2O5 cyclent selon un processus de type solution solide 
avec une forte capacité irréversible après la première charge. Notons que cette irréversibilité nǯest pas diminuée en limitant la charge au potentiel maximal de ͵,ͷ V. Dans le cas du matériau 
cristallisé, la forme de la courbe de première charge est cependant très différente des cycles 
suivants, ce qui nǯest pas le cas de nano-Na4Mn2O5. De plus, les phénomènes redox ne sont pas 
observés aux mêmes potentiels. Ces deux composés sont donc bien différents. 
 
B.2.c. Cas de la phase « nano-NaMnO2 » 
 Par soucis de comparaison, nous avons ensuite synthétisé la phase « nano-NaMnO2 » 
dans les mêmes conditions de mécano-synthèse en partant des précurseurs en quantités stœchiométriques et avec un excès de 10% massique de Na2O : 
Na2O (+10%m) + Mn2O3  ǲnano-NaMnO2ǳ 
Par DRX, aucune différence nǯa pu être observée entre les phases nano-Na4Mn2O5 et nano-
NaMnO2. 
 Le cyclage galvanostatique de cette phase a été menée dans la fenêtre de potentiel 4,0-
1,5 V à des régimes de C/10 et C. Le régime de C/10 (extraction/insertion du sodium de NaMnO2 
en 10 heures) correspond { la même durée quǯun régime C/ͶͲ pour Na4Mn2O5. Le processus 
redox suit un caractère de type solution solide et 0,6 Na sont extraits en 1ère charge, soit 
145 mAh/g. Seulement 0,3 Na sont réversiblement insérés et extraits dans les cycles suivants 
(73 mAh/g). La capacité réversible dǯenviron ͹Ͳ mAh/g est très inférieure aux résultats de la 
phase nano-Na4Mn2O5. Au régime de C (1 Na+ en 1 heure), la polarisation augmente fortement et 
la capacité spécifique est seulement de 25 mAh/g. 
 
Figure 55. Courbes galvanostatiques de nano-NaMnO2 réalisées entre 4,0 et 1,5 V à des régimes de (a) C/10 et 
(b) C. 
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200 mAh/g à un régime de C/40 entre 4,0 et 1,5 V selon un processus de type solution solide. 
Ainsi, environ 2,2 Na sont réversiblement extraits/insérés de nano-Na4Mn2O5 et bien que ce 
matériau ne soit pas de même structure que Li4Mn2O5 (rock-salt désordonnée de groupe dǯespace Fm-3m), ses performances électrochimiques sont comparables. En effet, environ 
2,5 Li+/u.f. sont réversiblement extraits/insérés du composé lithié en cyclage. 
 
C. Composés nanostructurés de type Na4-xLixMn2O5 (x = 0, 1, 
2, 3) 
 Les phases Li4Mn2O5 et nano-Na4Mn2O5 étant synthétisées dans les mêmes conditions, 
nous avons préparé 3 phases intermédiaires en faisant varier la quantité de précurseurs Na2O et 
Li2O pour obtenir les composés de type Na4-xLixMn2O5 (avec x = 0, 1, 2 et 3). Par analyses ICP, à la 
différence de Na2O, nous avons constaté quǯun excès du précurseur Li2O nǯétait pas nécessaire pour assurer la bonne stœchiométrie finale. Les phases intermédiaires ont donc été synthétisées 
comme suit : 
3 Na2O (+10%m) + Li2O + 2 Mn2O3  2 Na3LiMn2O5 
2 Na2O (+10%m) + 2 Li2O + 2 Mn2O3  2 Na2Li2Mn2O5 
Na2O (+10%m) + 3 Li2O + 2 Mn2O3  2 NaLi3Mn2O5 
 
C.1. Passage d’une rock-salt ordonnée à une rock-salt désordonnée ? 
 La substitution du sodium de Na4Mn2O5 par du lithium a un impact important sur la 
structure du composé. Comme indiqué précédemment, la structure du matériau nano-Na4Mn2O5 
correspond à la phase rock-salt ordonnée Ⱦ-NaMnO2. Il y a donc une certaine mise en ordre au 
sein des cations Na et Mn. Ceci est dû aux rayons ioniques de Mn3+ et Na+ (0,65 et 1,02 Å, respectivementȌ qui sont très différents et qui sont donc peu susceptibles dǯêtre répartis de 
manière aléatoire dans la structure. Au contraire, dans la phase lithiée, les rayons ioniques de 
Mn3+ et Li+ (0,65 et 0,76 Å) sont proches et permettent une répartition aléatoire des cations. 
Li4Mn2O5 donne donc une structure de type NaCl. 
La faible cristallinité des matériaux rend leur interprétation en DRX limitée, cependant il semble quǯil y ait une transition structurale entre les 4 composés (Figure 56). En partant dǯun composé 
de structure rock-salt ordonnée Pmmn, la substitution de Li permet la formation dǯune structure 
de type rock-salt désordonnée de paramètre a = 4,3 Å. Les principaux pics de diffraction, 
correspondants au groupe dǯespace Pmmn, sont progressivement remplacés par ceux du groupe dǯespace Fm-3m, caractérisant une rock-salt désordonnée. Le composé Na2Li2Mn2O5, qui 
possède autant de Na que de Li dans sa formule, montre des pics de diffraction encore plus 
élargis que les autres composés. Ce dernier pourrait donc être un mélange des deux phases 
ordonnée et désordonnée. 
 Par microscopie électronique à balayage, il nǯa pas été observé de différences majeures 
au niveau de la morphologie et de la taille des particules par rapport au composé nano-
Na4Mn2O5 (Figure 57). 
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Figure 56. Comparaison des diffractogrammes de rayons X des composés Na4-xLixMn2O5 (avec x = 0, 1, 2, 3). 
Les positions de Bragg des groupes d’espace Pmmn et Fm-3m sont respectivement indiquées en rouge et 
violet. 
 
 
Figure 57. Images MEB du composé Na2Li2Mn2O5. La morphologie consiste en nanoparticules rondes 
agglomérées entre elles pour former des agrégats de quelques dizaines de µm. 
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C.2. Caractérisations électrochimiques 
 Les caractérisations électrochimiques ont permis de comparer lǯimpact de la substitution 
de Li (Figure 58). Les cyclages galvanostatiques ont été effectués dans la fenêtre de potentiel 4,0-
1,5 V, en considérant lǯextraction dǯun sodium en ͷ heures ȋC/ʹͲȌ. Le matériau Na3LiMn2O5, qui 
donnait les meilleures performances électrochimiques, a également été cyclé à un régime plus 
rapide de C/4 (1 Na+ en 1 heure). 
Les profils de charge/décharge de ces trois composés sont similaires aux résultats de nano-
Na4Mn2O5. Une première charge jusquǯ{ Ͷ,Ͳ V permet lǯextraction de ͵, ʹ et ʹ Na+ pour 
Na3LiMn2O5, Na2Li2Mn2O5 et NaLi3Mn2O5, respectivement, soit 300, 215 et 230 mAh/g. Cette première charge est suivie dǯune importante capacité irréversible et la première décharge ne 
permet de réinsérer que 1,5, 0,6 et 0,8 Na+. Les 5 cycles de charge/décharge suivants permettent dǯextraire et de réinsérer la même quantité de sodium. Na3LiMn2O5, Na2Li2Mn2O5 et NaLi3Mn2O5 
donnent ainsi des capacités réversibles de 151, 64 et 92 mAh/g à C/20. A un régime de C/4, 2 
Na+ sont extraits de Na3LiMn2O5 en 1ère charge et la réversibilité sǯeffectue sur ͳ sodium. La 
capacité réversible est donc de 100 mAh/g à la 5ème charge. 
 
Figure 58. Comparaison des courbes galvanostatiques des phases nano-Na4-xLixMn2O5, réalisées entre 4,0 et 
1,5 V à un régime de (a,c,d) C/20 et (b) C/4. 
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 Notons que la présence mixte de lithium et de sodium au sein des composés rend les 
caractérisations électrochimiques relativement délicates. Lors de la première oxydation 
électrochimique, le lithium et le sodium pourraient, en effet, être extraits de manière indifférenciée. Cǯest notamment le cas pour le composé riche en lithium NaLi3Mn2O5 dans lequel 
2 e-/u.f. sont issus de la première charge. Or, ce composé ne contenant quǯun seul Na/u.f., un seul 
électron devrait être obtenu si lǯon considère uniquement la participation du sodium. Les deux 
éléments alcalins sont donc susceptibles dǯêtre extraits lors de la première oxydation électrochimique. Cependant, lǯélectrolyte et la contre-électrode sont uniquement constitués de 
sodium. La quantité de sodium en solution est donc très supérieure à la quantité de lithium. 
Nous pouvons alors supposer que lors de la 1ère décharge et des cycles de charge/décharge 
suivants, le sodium est seul responsable de la capacité spécifique. 
 
C.3. Le cas particulier de Na2Li2Mn2O5 de type rock-salt 
désordonnée 
 Comme nous lǯavons vu précédemment, la phase Na2Li2Mn2O5 obtenue par mécano-
synthèse possède une structure intermédiaire entre les structures rock-salt ordonnée et 
désordonnée. Nous avons donc repris lǯétude de ce composé en réalisant, au préalable de la 
mécano-synthèse, une étape de synthèse en tube scellé à partir des mêmes précurseurs :  
2 Na2O + 2 Li2O + 2 Mn2O3  2 Na2Li2Mn2O5 La synthèse a été effectuée { ͸ͲͲ°C pendant ͳʹ heures et a été suivie dǯune trempe { lǯair. La poudre est un mélange de Ƚ-NaMnO2 et de Li2O avec des traces de LiMn2O4 (Figure 59). Après 
cette première étape, on réalise une mécano-synthèse dans les mêmes conditions que 
précédemment, en bol de WC à 700 rpm pendant 20h. La phase Na2Li2Mn2O5 peut alors être affinée dans le groupe dǯespace Fm-͵m, caractéristique dǯune rock-salt désordonnée, de 
paramètre a = 4,28 Å (Figure 59). La pré-étape de synthèse { lǯétat solide en tube scellé permet donc de favoriser la formation dǯune structure de type désordonné dans le cas du composé 
Na2Li2Mn2O5. 
 Les performances électrochimiques ont alors été étudiées et comparées aux résultats 
précédents. Le cyclage galvanostatique a été réalisé dans les mêmes conditions (Figure 60), 
entre 4,0 et 1,5 V à un régime de C/20 (1 Na+ en 5 heures). A la différence des résultats 
précédents, ce matériau ne montre pas une forte capacité irréversible après la première charge. 
Les capacités de 1ère, 2ème et 5ème charge sont de 88, 70 et 76 mAh/g, respectivement. Le cyclage, 
sur environ 0,7 Na+, suit un processus de solution solide. Cette capacité est comparable au 
matériau ayant uniquement été synthétisé par mécano-synthèse (courbe orange, Figure 58). 
 Les synthèses des autres compositions (Na4, Na3Li, et NaLi3) avec les mêmes conditions, nǯont pas pu être faites pour le moment { cause dǯune contamination de boîte { gants. Celles-ci seront réalisées prochainement pour voir lǯeffet de cette activation thermique préalable sur les 
structures et caractérisations électrochimiques. 
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Figure 59. Diagrammes des rayons X du composé Na2Li2Mn2O5 après l’étape de synthèse en tubes scellés et 
après la mécano-synthèse. Les pics caractéristiques des phases Ƚ-NaMnO2 et Li2O sont indiqués par des étoiles 
bleues et des cercles verts, respectivement. Le diffractogramme expérimental de Na2Li2Mn2O5 après mécano-
synthèse est présenté en points rouges, le diffractogramme simulé en ligne rouge foncé et la différence des 
deux en ligne bleue. Les traits rouges correspondent aux positions de Bragg de la structure Fm-3m. 
 
 
Figure 60. Cyclage galvanostatique de Na2Li2Mn2O5 de structure RS désordonnée, réalisé dans la fenêtre de 
potentiel 4,0-1,5 V à un régime de C/20. 
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D. Discussion 
 Le choix de la méthode de synthèse permet dǯobtenir deux phases de structures 
différentes mais de même composition Na4Mn2O5. Le matériau cristallisé de groupe dǯespace Fddd nǯest pas de type rock-salt. En effet, les cations Mn et Na ne sont pas en coordination 
octaédrique. La phase micro-Na4Mn2O5 a une grande capacité irréversible qui pourrait 
correspondre à une activation du matériau lors de la première charge. Le matériau subirait de 
fortes transformations structurales, ce qui mènerait { la formation dǯun nouveau composé permettant dǯobtenir une capacité de 120 mAh/g. Le composé nano-Na4Mn2O5 obtenu par 
mécano-synthèse montre, quant { lui, des pics de diffraction des rayons X proches de la phase Ⱦ-
NaMnO2 et cristallise donc dans le groupe dǯespace Pmmn. Ce composé peut donc être décrit par 
une structure rock-salt ordonnée lacunaire en oxygène, dont la formule pourrait sǯécrire 
Na4Mn2O5☐ ou Na2MnO3-Ɂ. Dans cette deuxième formulation, le Ɂ correspond à 16% de lacunes dǯoxygène. nano-Na4Mn2O5 pourrait alors correspondre à une structure de type Li2MnO3, composée de couches dǯoctaèdres de sodium et de couches mixtes [Na1/3Mn2/3]O2 (Figure 61). 
Comme expliqué précédemment, la phase Na2MnO3 ne peut être stabilisée à cause des rayons 
cationiques      et       très différents. La nanostructuration permettrait alors de stabiliser les lacunes dǯoxygène et la structure rock-salt ordonnée. 
 
Figure 61. Structure possible du composé Na4Mn2O5 nanostructuré, de type Li2MnO3, selon les axes b et c. 
 Par électrochimie, les performances de nano-Na4Mn2O5 sont améliorées par rapport à la phase microstructurée et permettent dǯobtenir une capacité de lǯordre de ʹͲͲ mAh/g en cyclage. 
Cette capacité est similaire à celle obtenue par Billaud et al. pour la phase lamellaire cristallisée Ⱦ-NaMnO2 de groupe dǯespace Pmmn, dont les résultats ont été rapportés en détail dans la partie 
B.3.a du Chapitre I (page 26). Cependant, les formes des courbes électrochimiques sont très 
différentes. La phase nano-Na4Mn2O5 est marquée par un processus de type solution solide sur toute la fenêtre de potentiel alors que la phase cristallisée Ⱦ-NaMnO2 est caractérisée par un 
plateau à 2,7 V suivi dǯun phénomène de solution solide avec deux autres plateaux 
intermédiaires, moins marqués, à 3,1 et 3,6 V. Il est également à noter que la stabilité en cyclage de Ⱦ-NaMnO2 semble meilleure. Ainsi, les phases nano-Na4Mn2O5 et Ⱦ-NaMnO2, malgré leur 
structure similaire, sont très différentes en électrochimie. 
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Puisque les diffractogrammes des rayons X des phases nano-NaMnO2 et nano-Na4Mn2O5 sont 
très similaires, nous pouvons supposer quǯune partie du précurseur Na2O est présent sous forme 
amorphe et ne serait alors pas visible par DRX. Le Na2O serait oxydé uniquement lors de la 1ère 
charge et ne serait pas reformé dans les cycles suivants. Ceci pourrait expliquer la grande 
capacité irréversible. Cependant, lǯexistence du même type de capacité irréversible pour le 
composé nano-NaMnO2 nǯest pas en adéquation avec cette hypothèse, la nanostructuration seule nǯexplique pas totalement les performances électrochimiques. Une étude structurale plus 
approfondie est actuellement en cours pour comprendre les différences entre les composés 
nano-Na4Mn2O5 et NaMnO2 cristallisé. Une étude par diffraction des neutrons nous permettrait, 
par exemple, dǯattester de la présence ou non de Na2O nano. 
 Notons enfin que la capacité irréversible observée sur tous les composés de la famille 
Na4-xLixMn2O5 pourrait être vue comme une activation du matériau, avec la formation in situ dǯun 
nouveau composé qui serait ensuite réduit et oxydé lors des cycles suivants. La phase 
Na2Li2Mn2O5 ayant subi une pré-étape de synthèse en tubes scellés, serait, quant à elle, déjà 
activée. Sa capacité irréversible est donc beaucoup plus faible. 
 
E. Conclusion et Perspectives 
 Le matériau Na4Mn2O5 a donc été synthétisé par deux méthodes différentes. La synthèse classique, { lǯétat solide, permet dǯobtenir la phase cristallisée de groupe dǯespace Fddd et par 
mécano-synthèse, une structure de type rock-salt ordonnée Pmmn est obtenue pour la phase 
nano-Na4Mn2O5. En électrochimie, ces deux matériaux montrent des capacités importantes de 
1ère charge correspondant { lǯextraction de tous les sodiums du composé (~380 mAh/g). Lors 
des cycles suivants, les capacités spécifiques sont de 120 et 200 mAh/g pour micro-Na4Mn2O5 et 
nano-Na4Mn2O5, respectivement. 
Dans la phase micro-Na4Mn2O5, les atomes de Mn ne sont pas en coordination octaédrique mais 
en pyramide à base carrée MnO5. Lǯextraction de Ͷ Na/u.f. peut donc faire intervenir les couples 
redox Mn4+/Mn3+ et Mn5+/Mn4+. Cependant, dans la phase nanostructurée et en considérant que 
ce matériau cristallise dans une structure de type rock-salt ordonnée, les atomes de Mn sont 
alors en coordination octaédrique. Dans cette configuration, le Mn5+ est très peu susceptible dǯêtre stabilisé. Les Ͷ Na/u.f. extraits seraient alors issus de lǯoxydation conjointe du Mn3+ en 
Mn4+ et dǯune partie des atomes dǯoxygène. Cette activité anionique pourrait alors être rendue possible par la présence des lacunes dǯoxygène au sein du matériau. Lǯétude de la phase nano-
Na4Mn2O5 et des matériaux substitués par du Li est toujours en cours. Des caractérisations 
structurales plus approfondies sont en effet nécessaires pour mieux appréhender les 
mécanismes électrochimiques. 
 Finalement, lǯétude de la phase cristallisée micro-Na4Mn2O5 a permis de constater que les 
lacunes anioniques ordonnées, qui donnent le réseau Kagome, ne permettent pas de stabiliser lǯactivité redox de lǯoxygène. Nous nous sommes donc intéressés { lǯétude dǯun autre composé du 
système Na-Mn-O, le Na2Mn3O7, qui possède des lacunes cationiques ordonnées. 
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La phase Na2Mn3O7 nǯa jamais été étudiée comme cathode pour les batteries Na-ion 
contrairement à la phase Li2Mn3O7 qui présente une capacité de 140 mAh/g au potentiel redox 
moyen de 3,2 V vs Li+/Li225. Une étude complète de la phase Na2Mn3O7 est donc décrite ci-
dessous. 
 
A. Synthèses et caractérisations structurales 
La phase Na2Mn3O7, décrite pour la première fois par Jansen et Chang en 1985208, a été 
obtenue sous forme de monocristaux par synthèse hydrothermale dans une solution dǯhydroxyde de sodium, { 595°C et sous 2 kbar de pression dǯoxygène. Ce composé cristallise dans une maille triclinique de groupe dǯespace P-1 avec les paramètres : a = 6,6191(1) Å, 
b = 6,8396(1) Å, c = 7,5282(4) Å, Ƚ = 105,7735(2Ȍ°, Ⱦ = 106,8409(3Ȍ°, ɀ = 111,6316(1)° et un 
volume V = 274,40(2) Å3. Cette phase lamellaire est constituée de couches dǯanions [Mn3O7]2-∞, 
formées par des octaèdres de MnO6 liés entre eux par les arêtes. Ces octaèdres sont cependant 
très distordus, avec des distances Mn-O comprises entre 1,83 et 2,01 Å. Les couches de [Mn3O7]2-∞ sont séparées par des cations Na+ (Figure 62a) et un site de manganèse sur sept est lacunaire 
de manière ordonnée, ce qui forme un réseau en nid dǯabeille (Figure 62b). La première moitié 
des atomes de sodium sont en coordinance NaO5 avec des distances Na-O comprises entre 2,24 
et 2,66 Å. La seconde moitié forme des polyèdres NaO6 dont les distances sont de 2,22 à 2,90 Å. 
En comparant ces distances { dǯautres composés du système Na-Mn-O (Tableau 5), on constate quǯelles sont du même ordre de grandeur mais selon une gamme plus élargie. Dans Na2Mn3O7, 
les polyèdres de sodium ou de manganèse ne sont pas réguliers. 
Formule Na2Mn2O3 Na14Mn2O9 Ƚ-NaMnO2 Ⱦ-NaMnO2 NaMn8O16 
Oxydation Mn +2 +2 +3 +3 +3.88 
Distances Na-O (Å) 2,33-2,45 2,32-2,47 2,31-2,47 2,13-2,39 2,47 
Distances Mn-O (Å) 2,00-2,14 2,08-2,09 1,96-2,30 2,13-2,39 1,84-2,02 
Tableau 5. Distance Na-O et Mn-O pour cinq composés du système Na-Mn-O. Afin dǯobtenir Na2Mn3O7, différentes synthèses ont été testées. Dans un premier temps, 
nous avons réalisé une synthèse à lǯétat solide sous flux dǯO2 à 600°C pendant 4h avec différents 
précurseurs. Pour le sodium, nous avons choisi Na2CO3, NaNO3 et Na2SO4 et pour le manganèse, 
MnCO3 et MnO2. A lǯexception de Na2SO4, tous les précurseurs ont permis dǯobtenir Na2Mn3O7. 
Cependant, avec NaNO3 et MnCO3, le composé semblait mieux cristallisé. Cette cristallinité plus importante pourrait sǯexpliquer par la structure similaire de ces précurseurs qui permettrait une 
meilleure réactivité. En effet, NaNO3 et MnCO3 cristallisent tous les deux dans une maille rhomboédrique de groupe dǯespace R-͵c. Lǯeffet de recuits supplémentaires a ensuite été étudié 
sur cette phase. Par étapes successives à 600°C pendant 4h sous flux dǯO2 et également sous pression dǯoxygène de 100 bar à 600°C pendant 24h. Aucun changement nǯa été observé sur le 
diagramme des rayons X avant et après recuits. 
Dans un deuxième temps, et pour se rapprocher des conditions de synthèse utilisées par Jansen 
et Chang208, nous avons réalisé une série de synthèses hydrothermales et par co-précipitation. 
Celles-ci nǯont cependant pas permis lǯobtention de Na2Mn3O7. Une explication détaillée de ces 
synthèses est donnée dans le Chapitre II de cette thèse. 
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Figure 62. (a) Structure de Na2Mn3O7 représentée selon la direction [110] avec les polyèdres de sodium NaO5 
et NaO6 représentés en orange. (b) Réseau nid d’abeille des polyèdres de Mn4+ formant des feuillets [Mn3O7]2-. 
 Pour obtenir la phase Na2Mn3O7, nous avons donc suivi une synthèse conventionnelle, à lǯétat solide, sous flux dǯO2 à 600°C pendant 4h à partir des précurseurs suivants : 
2 NaNO3 + 3 MnCO3 + O2  Na2Mn3O7 + 3 CO2 + 2 NO2 
Le composé obtenu sous forme de poudre brune est peu cristallisé et révèle une orientation 
préférentielle selon la direction [1-10] comme nous pouvons lǯobserver sur le diagramme de 
DRX (Figure 63). 
 Le pic de diffraction principal, correspondant à la distance inter-réticulaire, pourrait 
également être indexé dans le groupe dǯespace P͸͵/mmc, correspondant { une phase 
hexagonale de type P2. Le matériau Na2/3MnO2, dont la composition est proche de Na2Mn3O7, cristallise notamment dans ce groupe dǯespace226. Pour faciliter la comparaison, Na2Mn3O7 peut également sǯécrire sous la forme Na4/7[Mn6/7☐1/7]O2 (ou Na2/3MnO2.33). Cette formulation 
permet de mettre en avant le caractère lacunaire de ce composé. Cependant, les affinements de type Le Bail et Rietveld réalisés avec ce groupe dǯespace ont donné des résultats moins en 
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adéquation avec le diagramme expérimental. Des résultats similaires ont également été obtenus avec le groupe dǯespace R͵m de Li2Mn3O7225. Ainsi, malgré le caractère peu cristallisé du composé, le groupe dǯespace P-ͳ est le seul permettant lǯindexation du diagramme de diffraction 
des rayons X. 
De plus, des caractérisations physico-chimiques ont permis de confirmer la composition et la 
structure du matériau. 
 
Figure 63. Diagramme DRX avec affinement Le Bail du composé Na2Mn3O7. 
 
B. Caractérisations physico-chimiques Le degré dǯoxydation de ce matériau mesuré par analyse iodométrique a confirmé un état dǯoxydation du manganèse de +3,98(0,05). Par analyse ICP, un ratio atomique Na/Mn de 
0,66808 est obtenu. La formule brute de ce composé est donc Na2,00(2)Mn3O7. Dans la suite de lǯétude, la composition Na2Mn3O7, de masse molaire 322,79 g/mol, est considérée. 
 
B.1. Microscopie électronique 
 Plusieurs morphologies différentes (Figure 64a) ont été observées par Microscopie 
Electronique à Balayage (MEB) pour le matériau Na2Mn3O7 : 
10 20 30 40 50 60
-
30
1
-
1-
22
1-
12
In
te
ns
ity
 (a
.u.
)
2 (°) CuK
P-1
a=6.644Å
b=6.844Å
c=7.446Å
=106.16°
=108.93°
=111.25°
V=266.67Å3
2=5.56
Na2Mn3O7-1
10
Chapitre IV : Étude de Na2Mn3O7 
108 
- des particules rondes dǯune taille comprise entre ͳͲͲ et ͷͲͲ nm, qui forment des agrégats de 1 
à 3 µm, 
- des plaquettes dǯune longueur de Ͳ,ͷ-1,5 µm et dǯune épaisseur de ͳͲͲ { ʹͲͲ nm, 
- des aiguilles de 0,5 à 1,0 µm de longueur. Cependant, dǯaprès le contraste de composition (analyse EDX, Figure 64bȌ, lǯéchantillon est très 
homogène quelle que soit la morphologie. 
 
Figure 64. Images MEB (a) en contraste de morphologie et (b) en contraste de composition. 
La Figure 65a met en évidence les feuillets de [Mn3O7]2-∞ observés par microscopie 
électronique à transmission. La distance mesurée entre ces couches de 5,59 Å correspond à la 
direction [1-10] de la structure (5,56 Å, Figure 65b). Sur le diagramme de diffraction 
électronique du plan 001 (Figure 65c), on distingue des tâches intenses (losange bleu) 
correspondant au réseau des plans [Mn3O7]2-∞ et des tâches moins intenses (losange orange) 
concordant avec la surstructure issue des lacunes ordonnées de Mn. Ces deux structures dans le 
réseau réel227 sont reportées Figure 65d. 
(a)
2 µm
2 µm
(b)
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Figure 65. ȋaȌ Image MET mettant en évidence les feuillets d’octaèdres de Mn et ȋbȌ la diffraction électronique 
associée. (c, d) Diagramme de diffraction électronique permettant de mettre en avant la surstructure du 
réseau nid d’abeille. 
 
B.2. Magnétisme 
 La mesure de susceptibilité magnétique réalisée sous un champ de 1 T entre 5 et 400 K permet dǯobserver deux transitions (Figure 66a). La première à une température de 20 K et la 
seconde, plus large, à une température de 100 K. 
 
Un affinement de type Curie-Weiss dans le domaine paramagnétique entre 300 et 380 K (Figure 
66bȌ permet dǯobtenir le moment effectif du manganèse dans notre composé que lǯon compare 
avec le moment effectif théorique du Mn4+. Le comportement paramagnétique du composé est 
confirmé par la courbe M(H) présentée en insert Figure 66b. 
On obtient ainsi : 
µeff,exp = 3,86 µB/ion Mn 
µeff,theo = 3,87 µB/ion Mn4+ 
Chapitre IV : Étude de Na2Mn3O7 
110 
On confirme ainsi le dégrée dǯoxydation Ͷ+ du manganèse dans notre composé Na2Mn3O7. De 
plus, la température de Néel TN = -155 K indique un état antiferromagnétique sous la transition 
large à 100 K. 
 
Figure 66. (a) Susceptibilité magnétique vs température et (b) courbe χ-1(T) permettant une régression 
linéaire de 300 à 380 K. La courbe M(H) en insert permet de confirmer le domaine paramagnétique à 300 K. 
 
B.3. Analyses thermogravimétriques 
Des analyses thermogravimétriques (TGA pour ThermoGravimetric Analysis), couplées à 
de la calorimétrie différentielle à balayage (DSC pour Differential Scanning Calorimetry) sous différentes atmosphères, ont permis dǯévaluer la stabilité de Na2Mn3O7 en fonction de la 
température. 
Sous Argon (Figure 67a), la phase se décompose { partir de ͶͺͲ°C, avec le sommet dǯun pic 
exothermique à 553°C. La perte de masse associée, de 4,60%, correspond { la perte dǯun 
oxygène avec la formation de Na0,7MnO2 et de MnO2 selon la réaction suivante : 
Na2Mn3O7  2,86 Na0,7MnO2 + 0,14 MnO2 + 0,5 O2 
Sous atmosphère réductrice (Ar + 5% H2) (Figure 67b), le Mn4+ se réduit en Mn3+ et Mn2+ avec la 
formation de NaMnO2 et MnO. La décomposition du composé débute à 260°C et sǯaccompagne dǯune réaction endothermique dont le maxima du pic est { ͵ͺͶ°C. Ici, la perte de masse de ͻ,ʹͲ% 
correspond à la perte de 2 oxygènes : 
Na2Mn3O7 + 2 H2  2 NaMnO2 + MnO + 2 H2O 
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Enfin, lorsque lǯon se place sous O2 (Figure 67c), la décomposition débute à 630°C. Celle-ci est 
associée à deux pics exothermiques fins et très proches dont les maximas se trouvent à 643 et 
653°C. Dans ce cas, la perte de masse est de 3,91%, correspondant à la perte de 0,86 oxygènes, dǯaprès la réaction suivante : 
Na2Mn3O7  2,86 Na0,7MnO2,05 + 0,14 MnO2 + 0,43 O2 
 
Figure 67. TGA/DSC de Na2Mn3O7 sous différentes atmosphères : (a) Ar, (b) Ar/H2 5% et (c) O2. 
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B.4. Spectroscopie d’impédance électrochimique en température 
 Le Na2Mn3O7 étant stable { lǯair, des mesures dǯimpédances ont été effectuées sous air 
(Figure 68a) et sous argon (Figure 68b) de 300 à 600 K, par pas de 20 K.  Sous air, le matériau subit une perte de conductivité lors de lǯaugmentation de la température. A 
300 K, la conductivité est de 1,3.10–6 S.cm–1 et diminue progressivement jusquǯ{ ͳ,ͻ.ͳͲ–7 S.cm–1 à 
360K (Figure 68a). Entre 360 et 400 K, celle-ci augmente lentement pour atteindre 4,0.10–
7 S.cm–1. A partir de 400 K, elle augmente avec lǯélévation de la température jusquǯ{ atteindre 
1,0.10–4 S.cm–1 à 600 K. Lǯévolution de la conductivité suit une loi dǯArrhénius entre ͶͲͲ et ͸ͲͲ K, 
caractérisée par une énergie dǯactivation Ea = 0,274 eV. La perte de conductivité entre 300 et 
360 K est issue de la perte dǯhumidité en surface qui générait une conduction protonique. Celle 
observée à partir de 400 K, supérieure { la température dǯévaporation de lǯeau de surface, relève 
quant à elle, uniquement de la conductivité intrinsèque de Na2Mn3O7. Sous Ar, il nǯy a pas de présence dǯeau qui pourrait sǯadsorber { la surface du matériau. De ce fait, 
la conductivité, initialement de 5,1.10–9 S.cm–1 à 300 K, augmente avec la température jusquǯ{ 
3,0.10–4 S.cm–1 à 600 K (Figure 68bȌ. Lǯénergie dǯactivation est ici Ea = 0,262 eV. La conductivité 
du matériau est donc sensiblement la même sous atmosphère dǯargon ou sous air. La seule 
différence de conductivité, entre 300 et 400 K, provient de la présence dǯeau en surface. La 
conductivité ionique de Na2Mn3O7 est confirmée par la présence dǯune diffusion de Warburg aux 
basses fréquences (Figure 68d). Notons que des mesures en courant continu ont été réalisées 
par la technique des 4 pointes (pour limiter les erreurs sur les résistances de contact) et les valeurs de résistivité étaient supérieures { la limite de détection de lǯappareil ȋ>ͳͲ6 Ω). La 
contribution électronique à la conductivité totale peut donc être considérée comme négligeable. En observant lǯévolution de la conductivité sous Ar, la régression linéaire peut être affinée en 
deux régressions distinctes. La première entre 300 et 500 K et la deuxième entre 500 et 600 K. 
Nous obtenons ainsi deux énergies dǯactivation : 0,236 eV pour la zone 300-500 K et 0,371 eV 
pour la zone 500-600 K (Figure 68c). Il convient de noter quǯaucune différence nǯa été observée 
au niveau de la structure du composé à 500 K. La faible cristallisation du composé rend cependant lǯobservation dǯune telle différence difficile en DRX. Ces deux énergies dǯactivation 
différentes pourraient être dues à un chemin de conduction légèrement différent avant et après 
500 K.  
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Figure 68. Evolution de la conductivité en fonction de la température (a) sous air et (b) sous Ar. (c) Evolution 
de la conductivité de Na2Mn3O7 sous Ar. (d) Diagramme de Nyquist à 500 K. 
 
C. Caractérisations électrochimiques 
La caractérisation électrochimique de Na2Mn3O7 a été effectuée en cellule Swagelok. Le 
matériau a été mélangé à 50% en masse de Carbone au ball-milling pendant 1h30 à une vitesse 
de 250 rpm afin de permettre une bonne conduction électronique. Du sodium métallique a été 
utilisé comme électrode négative. Enfin, ces deux électrodes sont séparées par deux séparateurs en fibre de verre imbibés dǯélectrolyte. Lǯélectrolyte utilisé est du NaClO4 à 1 mol/L dans le 
carbonate de propylène (PC). 
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C.1. Réduction électrochimique depuis l’état initial jusqu’à 1,5 V 
C.1.a. Cyclage galvanostatique entre 1,5 et 3,0 V 
 Les profils de décharge/charge de ce composé ont été effectués par un cyclage 
galvanostatique à C/20 (1 Na+ en 10 heures) dans la fenêtre de potentiel 1,5-3,0 V vs Na+/Na. À 
partir de Na2Mn3O7, 2 Na/u.f. (160 mAh/g) sont réversiblement extraits et insérés (Figure 69). 
Cette capacité est similaire à celle des composés NaMnO2 dans la fenêtre de potentiel 2,0-3,0 V. 
Le profil de décharge/charge est marqué par la présence dǯun plateau { ʹ,ͳ V en décharge et à 
2,2 V en charge avec des largeurs à mi-hauteur fines de 15 mV et 22 mV, respectivement (Figure 
69Ȍ. Le potentiel du phénomène dǯoxydation augmente au fur et à mesure du cyclage, ce qui se 
traduit par une légère augmentation de la polarisation. Cette dernière est de 100 mV au premier 
cycle et de 120 mV au cinquième. Les potentiels redox sont en accord avec le couple Mn4+/Mn3+. 
Nous pouvons également noter que dans le cas de Ⱦ-NaMnO2, un plateau à 2,7 V (avec une 
polarisation de 150 mV) est associé à une transition de phase entre deux structures similaires 
dont une correspond à une structure déformée de Jahn-Teller et la seconde à une structure non-
déformée. Au vu des courbes galvanostatiques, nous nǯavons pas lǯapparition de ce phénomène 
dans Na2Mn3O7. 
 
Figure 69. Profil de tension du matériau Na2Mn3O7 entre 1,5 et 3,0 V à un régime de C/20 et courbes dérivées. 
Le tracé de la capacité de décharge par rapport au nombre de cycles indique une légère 
diminution de la capacité réversible atteignant 130 mAh/g après 10 cycles pour un régime de 
C/20 (Figure 70). Une diminution de celle-ci est également observée à des régimes plus élevés, 
110 mAh/g à C/10, 80 mAh/g à C/4 et 40 mAh/g à C/2 avec des polarisations de 200 mV, 
500 mV et 700 mV, respectivement. 
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Figure 70. Evolution de la capacité en fonction du régime. 
 Dans le but dǯoptimiser les performances électrochimiques et de limiter cette perte de 
capacité à des régimes plus élevés, une réduction de la taille des particules a été réalisée. En 
effet, des particules plus petites permettent une plus grande surface spécifique et un chemin de 
diffusion du sodium plus court, ce qui pourrait accroitre les capacités. Le matériau a donc subit 
un traitement mécanique de ball-milling à 500 rpm pendant 4 heures. Un élargissement des pics 
de diffraction est observé, caractéristique dǯune diminution de taille de particules (Figure 71a). 
Le premier cycle du matériau broyé est présenté Figure 71b. Celui-ci ne donne plus de plateau à 
2,1 V mais au contraire un caractère de type solution solide. De plus, 0,5 Na sont insérés, soit une 
capacité de décharge de 40 mAh/g à un régime de C/100. Le matériau broyé donne donc une 
capacité inférieure au matériau initial. Le broyage mécanique diminue la taille des cristallites et 
génère également des défauts dans le matériau et ceci semble être néfaste pour les propriétés 
électrochimiques de Na2Mn3O7. Ce phénomène pourrait être dû au blocage de chemins de 
diffusion. 
 
Figure 71. (a) Comparaison des diagrammes de DRX des composés as-prepared, broyé 2h et broyé 4h, 
respectivement en rouge, bleu et vert. (b) Premier cycle de décharge/charge pour le matériau broyé 4h au 
ball-milling entre 1,5 et 3,0 V à un régime de C/100. 
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C.1.b. Techniques PITT et GITT en réduction 
 Les plateaux de décharge et charge, à 2,1 V et 2,2 V respectivement, sont caractéristiques dǯun domaine biphasique. Ceux-ci ont été caractérisés plus précisément par techniques de 
titrage galvanostatique intermittent (GITT : Galvanostatic Intermittent Titration Technique) et 
de titrage potentiostatique intermittent (PITT : Potentiostatic Intermittent Titration Technique). 
La méthode GITT permet de mettre en valeur le processus biphasique et ainsi dǯaccéder au potentiel dǯéquilibre de réduction de ʹ,ͳͷ V (Figure 72a). La faible polarisation de 100 mV est 
également bien visible avec cette technique. La courbe de PITT révèle, quant à elle, une réponse 
de type « bell shape » (forme de cloche) du courant pour 0,05 < x < 1,5 (Na2+xMn3O7) à partir du 
potentiel de 2,15 V (Figure 72b). Ceci indique donc une transition du premier ordre entre le 
composé initial et un second composé et confirme que le processus réversible dǯoxydation/réduction est biphasique. En effet, la réponse chrono-ampérométrique du système 
pour chaque potentiel imposé donne accès à l'évolution de la cinétique du système. L'évolution 
actuelle sur la charge et la décharge (« bell shape ») est directement proportionnelle à la zone de 
l'interface entre les deux phases (processus de croissance d'une phase par rapport à une autre). 
 
Figure 72. (a) Mesure de GITT à un régime de C/40 pendant 1h avec un temps de relaxation de 3h et (b) 
mesure de PITT par pas de potentiel de 5,0 mV pendant 1h avec une limitation de courant équivalente à un 
courant galvanique Ilim = IC/100. 
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Ainsi, deux sodiums peuvent être réversiblement intercalés dans Na2Mn3O7 et ce processus 
électrochimique permet dǯobtenir une phase ȋdite réduiteȌ de composition Na4Mn3O7. Cette 
nouvelle phase, de composition nominale Na4,2(2)Mn3O7 déterminée par ICP, a donc une valence mixte du manganèse, dǯétat dǯoxydation global ͵,͵͵+. Ceci suggère que le nombre de cations 
pouvant être insérés dans la phase initiale est le paramètre clé pour permettre de stabiliser la 
structure. Le composé réduit possède ainsi autant de cations que dǯanions, ce qui peut laisser supposer { lǯapparition dǯune structure type « rock-salt ». Notons que dans la phase de départ, 
les ions manganèse sont localisés en sites octaédriques, comme cǯest le cas pour les cations et les 
anions dans la structure rock-salt. Pour satisfaire { cette structure, les couches dǯoctaèdres de 
Mn seraient donc maintenues et une réorganisation de la structure permettrait lǯobtention dǯoctaèdres de sodium en remplacement des polyèdres NaO5. 
 
C.1.c. Diffraction des rayons X ex situ 
Afin de déterminer électrochimiquement la structure et la composition de la phase 
réduite, le cyclage de certaines batteries a été stoppé au potentiel de 1,5 V lors de la première 
décharge et le matériau a été récupéré. Pour ce faire, la batterie est ouverte en BAG sous atmosphère dǯAr et le matériau est lavé { lǯacétonitrile plusieurs fois. Une diffraction des rayons 
X est ensuite réalisée sous vide pour éviter toute décomposition du matériau. De fortes variations dǯintensité pour quelques réflexions sont observées pour ce composé réduit et indiquent la formation dǯune nouvelle phase. La structure de cette phase réduite nǯa cependant 
pas été résolue à cause de la faible cristallinité du composé. 
 
Figure 73. Diffraction des rayons X du matériau as-prepared (Na2Mn3O7), de la phase réduite à 1,5 V 
(Na4Mn3O7) et du matériau réoxydé à 3,5 V (Na2,5Mn3O7) respectivement en vert, orange et bleu et la courbe 
de décharge/charge associée. Le matériau a également été récupéré après le premier cycle de charge/décharge dǯune batterie. Il a donc été réduit jusquǯ{ ͳ,ͷ V puis oxydé jusquǯ{ ͵,ͷ V. Le diagramme de diffraction des 
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rayons X de ce composé est très semblable au matériau as-prepared avec notamment les quatre 
pics indexés (-110), (1-12), (-1-22) et (-301) (Figure 73). Les pics de diffraction correspondants 
au matériau réduit sont également présents. Après un cycle de décharge/charge, on semblerait donc être en présence dǯun mélange des phases as-prepared et réduite (ce qui confirme dǯailleurs la réaction biphasiqueȌ. 
 
C.1.d. Spectroscopie d’impédance électrochimique in situ 
 Des mesures dǯimpédance ont été effectuées in situ sur le matériau dǯélectrode as-
prepared et après la réduction à 1,5 V à un régime de C/10. Le comportement de ces échantillons 
peut être simulé par le circuit modèle donné dans la Figure 74. Celui-ci est composé dǯune 
résistance R1 reliée en série { deux composants, constitués chacun dǯune résistance ȋRʹ, R͵Ȍ et dǯun élément de phase constante ȋQͳ, QʹȌ en parallèles, et { un élément de Warburg ȋWͳȌ. Les 
deux éléments de phase constante peuvent également être exprimés sous forme de pseudo-
capacitance, notées C1 et C2. En utilisant ce circuit équivalent, la forme de la courbe de Nyquist 
mesurée est donc simulée par deux demi-cercles à haute/moyenne fréquence et moyenne/basse 
fréquence et une droite à basse fréquence, correspondant à la réponse de Warburg du 
système228. La résistance R1 correspond à la résistance du système de mesure et de lǯélectrolyte, 
ainsi R1 ≪ R2, R3. Les deux éléments en parallèle, R2 et Q1, simulent lǯimpédance de contact et les éléments R͵ et Qʹ, quant { eux, lǯimpédance de transfert de charge229. Lǯutilisation dǯun liant dans la formulation de lǯélectrode, qui permet de favoriser la cohésion entre matériau actif et 
carbone, pourrait peut-être limiter cette forte résistance de contact. Finalement, ces mesures de spectroscopie dǯimpédance permettent de constater que les conductivités des matériaux as-
prepared et réduit sont très similaires. 
 
Figure 74. Spectres d'impédance de Na2Mn3O7 as-prepared (vert) et réduit (orange) effectués entre 10 kHz et 
10 mHz en cellules électrochimiques Swagelok. Les points expérimentaux sont indiqués par des cercles et les 
spectres calculés, correspondants au circuit électrique équivalent, en pointillés. 
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C.2. Réduction jusqu’au potentiel de 0,0 V 
C.2.a. Réduction électrochimique Lǯinsertion de sodium a été poursuivie à un potentiel plus bas. Lorsque le matériau est déchargé jusquǯau potentiel de 0,0 V, un second plateau apparait à 0,6 V, correspondant à lǯinsertion de Ͷ Na supplémentaires (Figure 75a). Une fois ces 6 sodiums insérés dans Na2Mn3O7, on observe lǯamorce dǯun dernier plateau { Ͳ,Ͳ V pour aboutir { une composition proche de 
Na10Mn3O7. Au potentiel de 0,0 V vs Na+/Na, lǯ« electro-plating » du sodium se produit comme il a 
déjà été reporté ailleurs230. Lors de la première charge, jusquǯà 3,5 V, ces deux phénomènes 
(0,6 V et 0,0 V) ne sont pas réversibles et seulement 3 Na+ sont extraits. En effet, il nǯy a pas de plateau dǯoxydation correspondant au plateau de réduction à 0,6 V et le plateau dǯoxydation 
habituellement présent à 2,2 V tend { disparaître au profit dǯun comportement de type solution 
solide (Figure 75b). Les deux plateaux correspondants aux compositions «           » et 
«               » nǯétant pas réversibles, ils sembleraient correspondre à des plateaux de 
conversion et/ou décomposition. 
 
Figure 75. (a) Courbe galvanostatique de décharge jusqu'à 0,0 V (en rouge) et de cyclage entre 3,5 et 0,5 V (en 
bleu) et (b) courbes dérivées associées. 
 
C.2.b. Simulation par réduction chimique 
Le matériau a ensuite été réduit chimiquement au moyen de sodium métallique avec du 
naphtalène dans du THF pendant 6 jours. Le potentiel équivalent associé à cette réaction est dǯenviron Ͳ,Ͳ V vs Na+/Na et suit la réaction suivante : 
MyOz + x C10H8Na  NaxMyOz + x C10H8 
Le diagramme de rayons X après lǯinsertion chimique de sodium montre de nouveaux pics de 
diffraction (Figure 76a) peu cristallisés, caractéristiques de particules de taille nanométrique. Ce 
diagramme est différent de la phase réduite jusquǯ{ ͳ,ͷ V. Lǯidentification de phases donne un 
mélange de NaMnO2, NaOH et MnO. Une seconde réduction chimique a été réalisée dans un 
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temps plus court ȋʹ joursȌ pour observer la formation dǯéventuelles phases intermédiaires. Par 
affinement Rietveld (Figure 76b), il a ainsi été possible de mettre en évidence la présence de 3 
phases : Na2Mn3O7 (70%at), Ƚ-NaMnO2 (13%at) et MnO (17%at). 
 
Figure 76. (a) Courbe Potentiel vs composition pour Na2Mn3O7 dans la fenêtre 3,0-0,3 V à un régime de C/60 
avec les diagrammes de DRX correspondants pour Na2Mn3O7, Na4Mn3O7 et « Na8Mn3O7 » en insert. (b) 
Affinement Rietveld du composé réduit chimiquement pendant deux jours. 
En prenant en compte ces observations, le composé réduit chimiquement pendant 6 jours 
semble donc être un mélange de nanoparticules de Na2O et MnO. Cependant, le Na2O, très réactif sous cette forme, sǯhydrolyse en NaOH et ce même dans lǯatmosphère de la boite { gants. De plus, 
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le solvant utilisé pour la réduction chimique, le Tétrahydrofurane, capte très facilement toute trace dǯeau et pourrait faciliter la formation de NaOH. 
Quand il est réduit chimiquement, Na2Mn3O7 se décompose donc selon lǯéquation suivante : 
Na2Mn3O7 + 6 C10H8Na  3 MnO + 4 Na2O + 6 C10H8 
Comme montré précédemment, deux ions sodium peuvent être insérés dans la structure 
de Na2Mn3O7 pour former le composé Na4Mn3O7 contenant autant dǯanions que de cations, caractéristique dǯune composition de type rock-salt. Cependant, lǯinsertion de plus de deux 
sodiums va donner un ratio cations/anions supérieur à 1 et va ainsi entrainer la décomposition 
du matériau et la formation de Na2O. En électrochimie, le plateau à 0,6 V serait donc un plateau 
de conversion et correspondrait à la réaction suivante : 
Na4Mn3O7 + 4 Na  4 Na2O + 3 MnO 
Dans les composés reportés dans la littérature avec un ratio cations/anions supérieur à 1, 
comme par exemple la phase Na10Mn4O9, les cations ne sont pas en sites octaédriques. 
Le composé réduit chimiquement, Na4Mn3O7, ne peut donc sǯobtenir par la réduction de 
Na/Naphtalène. Il faudrait travailler à un potentiel dǯoxydation chimique compris entre 1,5 et 
2,0 V vs Na+/Na. Cela permettrait dǯéviter la décomposition de notre matériau. Cependant, aucun 
des réducteurs classiquement utilisés au laboratoire nǯont cette gamme de potentiel. Par 
exemple, lǯutilisation de NaI dans lǯacétonitrile simule un potentiel trop élevé (2,3 V) pour permettre lǯinsertion chimique dans notre composé. 
Une synthèse « directe » de Na4Mn3O7 à partir de Na2Mn3O7 et de sodium métallique Na° a 
également été tentée. Les précurseurs en proportions stœchiométriques ont été placés dans un 
doigt en or, insérés dans un tube en quartz scellé sous vide et chauffés à 300°C pendant 48h. La 
poudre a été identifiée comme étant principalement un mélange de Na2Mn3O7 et de NaMnO2. Des pics supplémentaires, moins intenses, nǯont pas été identifiés. Cependant, ces derniers ne 
correspondent pas aux pics de diffraction de la phase réduite électrochimiquement Na4Mn3O7. 
La phase réduite Na4Mn3O7 nǯa donc pas été stabilisée par cette méthode de synthèse. 
 
C.3. Oxydation électrochimique depuis l’état initial 
La phase Na2Mn3O7 contient deux sodiums par unité formulaire et le manganèse est à lǯétat dǯoxydation 4+. En considérant une activité possible du couple Mn4+/Mn5+ et/ou une participation anionique, nous nous sommes intéressés { lǯoxydation électrochimique du 
composé. 
 
C.3.a. Cyclage galvanostatique jusqu’à 4,7 V 
Les électrolytes liquides organiques utilisés en batteries Na-ion permettent dǯatteindre 
des potentiels dǯenviron Ͷ,͹ V vs Na+/Na, au-delà, les électrolytes se décomposent. Nous nous 
sommes donc limités à ce potentiel en oxydation électrochimique et ainsi 1,5 Na+ ont pu être 
extraits de Na2Mn3O7 (Figure 77). Cette extraction se traduit par deux plateaux à 4,25 et 4,55 V. 
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En décharge jusquǯ{ ͳ,ͷ V, deux plateaux de réduction sont également présents à 4,44 V et 
4,16 V, soit une polarisation de 100 mV (Figure 77b). Il est également important de noter quǯaprès une ͳère charge au potentiel de 4,7 V, le plateau de réduction à 2,1 V nǯest plus aussi marqué quǯavant. En cyclant dans la fenêtre de potentiel 4,7-1,5 V, Na2Mn3O7 fournit une 
capacité de deuxième charge de 210 mAh/g (Figure 77a). Celle-ci décroît progressivement pour 
atteindre une capacité réversible de charge/décharge de 190 mAh/g au 5ème cycle, soit 2,3 Na 
extraits et insérés. Après avoir extrait jusquǯ{ ͳ,ͷ Na+ lors de la première charge, nous aurions pu espérer pouvoir en insérer environ ͵,ͷ en décharge jusquǯ{ ͳ,ͷ V avec lǯobtention de 
Na4Mn3O7. La capacité théorique dǯun tel processus serait de 280 mAh/g au potentiel moyen de 
3,1 V. La grande différence entre la capacité théorique et expérimentale pourrait sǯexpliquer par 
une transition de phase partiellement réversible se produisant au niveau du plateau de 4,25 V. 
Après cette première charge, le matériau ne reviendrait pas à son état initial et limiterait ainsi lǯinsertion de sodium { plus bas potentiel. 
 
Figure 77. (a) Courbes galvanostatiques de charge/décharge à un régime de C/40 entre 4,7 et 1,5 V et (b) 
courbes dérivées. 
 
Figure 78. (a) Courbes galvanostatiques de charge/décharge à un régime de C/40 entre 4,5 et 3,0 V et (b) 
courbes dérivées. 
Nous nous sommes donc limités à une fenêtre de potentiel 4,5-3,0 V (Figure 78). Dans cette 
gamme de tension, le plateau à 4,25 V nǯest presque plus visible au bout du 4ème cycle. De plus, la 
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capacité diminue fortement au cours des cycles. Après une première charge jusquǯ{ Ͷ,ͷ  V et lǯextraction dǯenviron ͳ,Ͷ Na, nous obtenons une capacité de ͳͳͷ mAh/g. Cette capacité de 
charge décroît rapidement pour passer à 75 mAh/g au 2ème cycle et 65 mAh/g au 4ème.  
 
C.3.b. Etude du plateau à 4,25 V par PITT et spectroscopie d’impédance 
 Le plateau à 4,25 V a ensuite été étudié plus en détail par technique PITT (Figure 79). 
Celle-ci permet de confirmer la présence dǯun phénomène biphasique en première charge au vu 
de la forme « bell-shape » de la réponse en courant. Cette forme de cloche est cependant moins 
marquée en décharge et dans les cycles de PITT suivants. Comme lors des cyclages galvanostatiques, ce processus tend { disparaître au profit dǯun type solution solide. La première 
oxydation de Na2Mn3O7 sǯaccompagne donc de la formation dǯune nouvelle phase et ce phénomène nǯest pas totalement réversible. 
 
Figure 79. Courbe de potentiel vs composition en mode PITT centrée autour du plateau à 4,25 V. Des mesures de spectroscopie dǯimpédance in situ ont été réalisées sur le matériau as-
prepared après une oxydation jusquǯ{ Ͷ,͵ V et après un cycle de charge/décharge entre 4,3 et 
3,0 V à un régime de C/10, après le plateau du domaine biphasique (Figure 80). Nous avons 
utilisé le même circuit modèle que celui utilisé précédemment. En comparant les impédances de 
contact et de transfert de charge (R2 et R3, respectivement), on constate que le matériau oxydé 
(courbe orange) est moins résistif que le matériau initial (courbe turquoise). Après un cycle de charge/décharge, lǯimpédance globale du matériau dǯélectrode est plus importante quǯinitialement. Le composé subit donc une transformation irréversible en charge après le 
plateau biphasique à 4,25 V. Ceci est en accord avec les observations précédentes des courbes 
galvanostatiques. 
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Figure 80. Spectres d'impédance de Na2Mn3O7 as-prepared (turquoise) oxydé à 4,3 V (orange) et après un 
cycle de charge/décharge à 3,0 V (rouge) à un régime de C/10. Les mesures ont été effectuées entre 10 kHz et 
10 mHz en cellules électrochimiques Swagelok. Les points expérimentaux sont indiqués par des cercles et les 
spectres calculés, correspondant au circuit électrique équivalent, en pointillés. 
 
C.3.c. Simulation par oxydation chimique 
 Des batteries ont été stoppées après une première oxydation électrochimique à 4,3 V, 
juste après le phénomène biphasique. De nouveaux pics de diffraction apparaissent, correspondant { la présence dǯune nouvelle phase. Ces pics sont cependant larges et peu 
intenses, ce qui rend leur identification difficile. Une oxydation chimique a alors été effectuée en 
présence de NO2BF4 dans lǯacétonitrile pendant ͹ jours sous atmosphère dǯAr. Le potentiel dǯune 
telle oxydation chimique a été estimé à 4,05 V vs Na+/Na205 et serait donc plus faible que le 
plateau. Cependant, Na2Mn3O7 subit une réaction de conversion dans ce milieu oxydant en 
donnant uniquement du MnO2 hexagonal peu cristallisé. Par analyse ICP, nous avons également 
quantifié que moins de 10% du sodium initialement présent était resté dans le composé oxydé 
chimiquement. La quasi-totalité du sodium a donc été dissoute dans la solution et éliminée lors 
du lavage. Le couple redox NO2+/NO2 semble donc permettre lǯoxydation de Na2Mn3O7, le 
potentiel réel serait donc plus élevé que le potentiel estimé. 
La comparaison des diagrammes de DRX après oxydations électrochimique et chimique révèle la 
présence de certains pics communs. Na2Mn3O7 semble donc subir une transformation 
partiellement irréversible en oxydation à 4,25 V menant à la formation de MnO2. La réaction 
chimique associée à la décomposition totale du matériau mènerait alors { la formation dǯO2 
gazeux selon : 
Na2Mn3O7  3 MnO2 + 2 Na+ + ½ O2 + 2 e- 
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 La phase Na2Mn3O7 semble donc montrer une oxydation anionique. La disparition du plateau dǯoxydation et la perte de capacité rapide pourraient être les signes dǯune décomposition du matériau due { cette activité de lǯoxygène. Notons alors que le potentiel de 4,25 V vs Na+/Na 
correspond au potentiel de 4,5-4,6 V vs Li+/Li du plateau de lǯactivation de lǯoxygène dans 
Li2MnO3231. Lǯoxydation de Li2MnO3 et la présence de Mn4+ pourrait servir de modèle à notre 
étude. La communauté scientifique pensait, à l'origine, que ce matériau était 
électrochimiquement inactif du fait de la présence de Mn à une valence de 4+ en coordination 
octaédrique. Ce matériau, de structure rock-salt, était ainsi peu susceptible d'avoir une valence 
plus élevée. En réalité, Li2MnO3 a été prouvé électrochimiquement actif et des études récentes 
ont établi que dans de nombreux matériaux Li-rich (comme le Li2MnO3), l'oxydation d'O2- et la 
génération d'O2 constituent les mécanismes électrochimiques prédominants à haut potentiel. Lǯactivité redox anionique dans Li2MnO3 est détaillée dans le Chapitre I, partie C.1. 
 
D. Discussion 
La phase analogue lithiée Li2Mn3O7 a été reportée en 2001 par Weller et al.225. Elle a été 
synthétisée par échange cationique dans lǯéthanol { partir de Na2Mn3O7. La formule de ce 
composé est Li0,48Mn0,89O2 ou Li1,7Mn3,1O7 et sa structure lamellaire possède une lacune dǯun 
manganèse sur sept dans les feuillets. Cependant, à la différence de Na2Mn3O7, il existe un 
désordre des cations entre et dans les couches de « Mn3O7 ». Ces couches ne présentent donc 
plus de réseau en nid dǯabeille régulier. Li2Mn3O7 cristallise dans une maille hexagonale de groupe dǯespace R͵m avec les paramètres a = 2,83961(11) Å, c = 14,486(5) Å et un volume 
V = 101,16 Å3. 
Utilisé comme cathode en batteries Li-ion, ce composé donne une capacité réversible de 
140 mAh/g, correspondant à 1,5 Li+ par mole de Li2Mn3O7, au potentiel moyen de 3,2 V vs Li+/Li 
et à une densité de courant de 0,6 mA/cm² (Figure 81). Des plateaux à 3,0 V en décharge et 3,2 V 
en charge correspondent respectivement { lǯinsertion et lǯextraction des ions Li+. Après quelques 
cycles, un second plateau apparait à environ 4 V, attribué à la formation de la phase spinelle 
LiMn2O4. Ceci est également confirmé par la courbe dérivée de la capacité avec lǯapparition dǯun 
second pic dǯoxydation à 4,0 V à partir du 5ème cycle. Cependant, au vu des performances 
électrochimiques atteintes au 30ème cycle, la formation de cette seconde phase ne semble pas avoir dǯeffet négatif sur la capacité. 
Il est intéressant de noter que le plateau de réduction des courbes électrochimiques de 
Na2Mn3O7 (à 2,1 V vs Na+/Na en déchargeȌ est inférieur dǯenviron ͸ͲͲ mV à celui de Li2Mn3O7. 
De plus, le second plateau à environ 4 V vs Li+/Li nǯapparait pas dans le cas de Na2Mn3O7. Les 
différences de structures, et notamment le désordre cationique dans Li2Mn3O7 pourrait être à lǯorigine de ces différences. 
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Figure 81. (a) Profil de tension et (b) courbe dérivée de la capacité pour les 30 premiers cycles225. 
 Afin de mieux comprendre le mécanisme de transition de Na2Mn3O7 vers Na4Mn3O7, nous 
pouvons prendre comme exemple le matériau Na2Ti3O7. En effet, ce dernier, connu depuis 
longtemps pour des applications comme la catalyse232,233 ou lǯélimination des déchets 
toxiques234, a été synthétisé { lǯétat solide { ͺͲͲ°C pendant ͶͲh { partir des précurseurs TiO2 et 
Na2CO3 (10% excès). Na2Ti3O7 cristallise dans une maille P21/m de paramètres a = 8,5642(3) Å, 
b = 3,8012(1) Å, c = 9,1265(3) Å et β = 101,597(2)° (V = 291,05(1) Å3). Sa structure consiste en couches dǯoctaèdres Ti3O7 en zigzag avec les sodiums entre les couches. Lǯanalogue lithié 
Li2Ti3O7 a été obtenu à partir de Na2Ti3O7 par échange cationique. Na2Ti3O7 et LiNO3 en large 
excès ont été broyés puis maintenus à une température de 260°C pendant 2 jours. Après lavage à lǯéthanol et séchage, le composé lithié possédant la même organisation structurale que Na2Ti3O7 
est obtenu. La seule différence notable entre ces deux composés est la position des ions alcalins. 
En effet, les Li sont en sites tétraédriques alors que les Na sont en coordinations 7 et 9. 
G. Rousse et al.36 ont étudié pour la première fois le matériau Na2Ti3O7 en batteries Na-ion. Deux 
sodiums peuvent être insérés selon un processus biphasique apparaissant au potentiel de 0,3 V 
(Figure 82a). Ainsi, la première charge donne une capacité dǯenviron 220 mAh/g et ce phénomène est totalement réversible. Le titane est initialement { lǯétat dǯoxydation Ͷ+ et avec lǯinsertion de deux sodiums, ʹ/͵ des titanes vont être réduits en ͵+. De même, environ deux Li 
sont réversiblement insérés dans Li2Ti3O7 au potentiel de 1,6 V vs Li+/Li88. Dans les deux cas, les 
modèles structuraux des phases A4Ti3O7 ont été résolus par calculs DFT et confrontés aux 
résultats de DRX expérimentaux pour donner des composés cristallisants dans le groupe dǯespace Pʹ1/m. Dans A4Ti3O7, lithiums et sodiums sont en sites octaédriques alors que les sites 
cristallographiques des alcalins étaient initialement différents dans A2Ti3O7. Ainsi, lǯinsertion de 
deux atomes alcalins supplémentaires provoque des réarrangements structuraux pour donner 
une structure type rock-salt déformée (Figure 82b). Tout ceci étant régi par la nécessité de 
minimiser les répulsions électrostatiques. Rousse et al. ont ainsi démontré que la flexibilité 
structurale du composé initial est un paramètre clé pour concevoir un matériau d'électrode de 
batterie Na-ion optimal. L'insertion du lithium nécessite un réseau ouvert avec des sites 
interconnectés mais, dans le cas des ions sodium plus volumineux, il devient essentiel d'avoir 
une structure assez flexible, capable de subir des changements structuraux importants. 
(a) (b)
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Figure 82. (a) Courbe électrochimique de charge/décharge de Na2Ti3O7 vs Na et (b) représentation de 
l'insertion d'alcalins dans les structures A2Ti3O7 permettant la formation de structures rock-salt36,88. (c) 
Structure de Na2IrO3 et (d) vue dans le plan mixte NaIr2192. 
 Ainsi, au vu de lǯexemple de Na2Ti3O7, il nous semble pertinent de sǯattendre { une 
structure de type rock-salt pour notre composé réduit Na4Mn3O7 dans lequel tous les cations et 
anions, en même proportion, seraient en coordinations octaédriques. Cette phase pourrait alors 
être décrite comme une structure lamellaire similaire au matériau Na2IrO3. En effet, comme cǯest 
le cas pour Na2Mn3O7, cette phase rock-salt présente un réseau en nid dǯabeille dans ses plans 
mixtes de [NaIr2]192 (Figure 82). La phase réduite Na4Mn3O7 serait alors composée dǯune 
alternance de plans de Na et de [Na1/7Mn6/7] et pourrait sǯécrire sous la forme Na1,7Mn1,3O3 (ou 
Na[Na1/7Mn6/7]O2). Toutes les lacunes de Mn seraient ainsi remplies par des atomes de Na. 
 En plus de cette insertion de deux sodiums/u.f., le matériau Na2Mn3O7 est également 
intéressant du point de vue de lǯoxydation. Nous avons en effet montré quǯenviron ͳ,ͷ Na 
peuvent être réversiblement extraits de Na2Mn3O7, permettant lǯobtention dǯune capacité de 
120 mAh/g. Pour appuyer cette étude expérimentale, il est important de noter les calculs 
théoriques réalisés sur ce matériau par Zhang et al.235 en 2017. Ils ont ainsi estimé, par calcul 
DFT (Density Functional Theory), que 1,5 Na+ pouvaient être réversiblement extraits de 
Na2Mn3O7 (124 mAh/g). Des calculs de densité dǯétats ȋDOS pour Density Of States) ont également permis de suivre lǯévolution de la structure électronique du matériau lors de lǯextraction de sodium. Une analyse de la charge électronique236 des atomes Na, Mn et O a permis de déterminer lǯactivité redox du manganèse et de lǯoxygène. Pour réaliser leurs calculs, Zhang et al. ont tout dǯabord rapporté la formule du matériau { sa maille élémentaire : Na4Mn6O14. Par ce biais, les quatre sodiums sont différenciés et lǯordre de leur extraction peut être déterminé. Ainsi, les auteurs ont calculés que lǯextraction des trois premiers sodiums de Na4Mn6O14 mène à 
une évolution du volume de la maille de 4,85%. Lǯextraction du dernier sodium conduit, quant { 
lui, à une modification importante de 20,11%, ce qui se traduirait par une destruction 
structurale irréversible. La structure du matériau est donc maintenue pour 1,5 Na+ extraits de 
Na2Mn3O7 et les calculs prédisent trois plateaux dǯoxydation pour le profil de potentiel, correspondant chacun { lǯextraction de Ͳ,ͷ Na+, à 4,16 V, 4,33 V et 5,07 V (Figure 83a). Les deux 
(a) (b)
(c) (d)
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premiers sodiums extraits (notés Na2 et Na3 sur la Figure 83b) ont des énergies très proches et 
leur extraction devrait donc se faire de manière aléatoire, selon un potentiel moyen se situant 
entre 4,33 et 4,16 V. Notons alors que le potentiel que nous avons observé expérimentalement à 
4,25 V, pour lǯextraction dǯenviron un Na, correspond à ce potentiel dǯoxydation moyen. Lǯextraction du troisième sodium de Na4Mn6O14 (noté Na4) serait marqué par le troisième 
plateau à 5,07 V. Expérimentalement, nous avons un potentiel moyen dǯoxydation pour ce 
dernier plateau de 4,58 V, soit près de 500 mV inférieur aux calculs théoriques. Alors quǯil était 
initialement semi-conducteur, lǯextraction du sodium de Na2Mn3O7 va également sǯaccompagner dǯune augmentation de la conductivité électronique { mesure que la création de lacunes de 
sodium va augmenter. NaxMn3O7 aurait ainsi un caractère métallique quand x ≤ 1,5. Expérimentalement, nous avons dǯailleurs observé une augmentation de la conductivité lors des mesures dǯimpédance des matériaux initial et oxydé ȋFigure 80). Cependant, cette conductivité 
était principalement de nature ionique et la contribution électronique était négligeable. 
Na2Mn3O7 ne montre pas de caractère semi-conducteur dans notre cas. 
 
Figure 83. (a) Superposition des courbes électrochimiques expérimentale (rouge) et théorique (bleue) de 
l'oxydation de Na2Mn3O7. (b) Vue latérale et du dessus de la structure de Na4Mn6O14 avec les quatres sodiums 
en jaune notés Na1, Na2, Na3 et Na4235. De plus, lǯanalyse des charges électroniques révèle que les atomes de Mn et Na ne sont que 
légèrement modifiés alors que les atomes dǯoxygène perdent en moyenne 0,18 e en charge, jusquǯ{ Na0,5Mn3O7 (Tableau 6). Ceci implique une activité de lǯoxygène et pourrait donner une perte dǯO2 lors de lǯoxydation, qui se traduirait par une perte de la stabilité structurale et donc 
une perte de capacité. Cependant, comme indiqué précédemment, Zhang et al. ont prouvé la 
stabilité structurale de Na2-xMn3O7 et ceci même en prenant en compte lǯactivité électrochimique 
de lǯoxygène. En se limitant { lǯextraction de ͳ,ͷ Na, lǯévolution de lǯoxygène vers la formation dǯO2 gazeux nǯest pas thermodynamiquement favorable. 
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x in NaxMn3O7 O Na Mn 
2,0 1,04 -0,87 -1,85 
1,5 0,98 (5,8%) -0,88 (1,1%) -1,86 (0,5%) 
1,0 0,92 (11,5%) -0,88 (1,1%) -1,86 (0,5%) 
0,5 0,86 (17,3%) -0,89 (2,3%) -1,86 (0,5%) 
Tableau 6. Transfert moyen des charges électroniques des éléments O, Na et Mn dans NaxMn3O7. Les 
pourcentages entre parenthèse représentent la différence par rapport à l’état initial Na2Mn3O7. Les valeurs de 
charges positive et négative caractérisent la perte et le gain d’électrons, respectivement235. 
 Ce premier article sur lǯoxydation de Na2Mn3O7 a été suivi dǯune seconde étude expérimentale et théorique dǯune équipe de lǯUniversité de Tokyo en avril ʹͲͳͺ227. De Boisse et 
al. ont synthétisé Na2Mn3O7 dǯaprès la même voie de synthèse décrite dans la partie A de ce 
Chapitre, par voie solide sous flux dǯO2 à 600°C pendant 4 heures et à partir des quantités stœchiométriques de NaNO3 et MnCO3. Des analyses par diffraction des rayons X synchrotron et 
par microscopie électronique leur ont permis de confirmer la structure de lǯéchantillon. En 
électrochimie, de Boisse et al. ont reporté des résultats très similaires à ceux présentés dans la 
partie C.3. La courbe de potentiel de Na2Mn3O7 est en effet caractérisée par, dǯune part, une 
réduction électrochimique menant à la formation de Na4Mn3O7, basée sur le couple redox 
Mn4+/Mn3+ et dǯautre part une oxydation jusquǯ{ Ͷ,͹ V avec lǯextraction dǯenviron ͳ,0 Na (Figure 
84a). En cyclant le matériau entre 4,7 et 1,5 V à un régime de C/20, Na2Mn3O7 délivre une 
capacité réversible de 200 mAh/g avec une rétention de capacité de 85% au bout de 20 cycles 
(Figure 84d). La courbe de potentiel est alors marquée par trois plateaux à 2,1, 4,2 et 4,5 V vs 
Na+/Na (Figure 84b). En se limitant à la gamme de potentiel 4,7-3,0 V, les deux plateaux à 4,2 et 
4,5 V sont maintenus pour les 20 premiers cycles (Figure 84c,e) avec une rétention de capacité 
de 76% par rapport à la capacité initiale de 80 mAh/g (~1 sodium extrait). Cette bonne cyclabilité nǯa pas été observée dans notre cas. En se limitant { la gamme de 
potentiel 4,5-3,0 V, le matériau Na2Mn3O7 nous a donné des capacités de première charge et 
décharge de 120 et 40 mAh/g, respectivement, soit une capacité irréversible de 80 mAh/g. Cette différence importante pourrait sǯexpliquer par la méthode de préparation des électrodes. En effet, De Boisse et al. ont réalisé leurs électrodes par induction dǯune encre composée du 
matériau actif, de carbone black et de polyfluorure de vinylidène comme liant, en proportions ͺͲ/ͳͲ/ͳͲ. Lǯutilisation de ce liant a ainsi pu favoriser la stabilité du matériau dǯélectrode et a permis dǯobtenir de meilleurs résultats en cyclage. Cette étude des performances électrochimiques a été complétée par de la spectroscopie dǯabsorption des rayons X ȋXAS pour 
X-ray Absorption Spectroscopy) et de la diffraction des rayons X ex situ. En DRX, les auteurs nǯont pas observé dǯévolution du pic de diffraction principal, correspondant { la distance inter-
plan de 5,6 Å. Lǯextraction réversible dǯun sodium de Na2Mn3O7 est donc marquée par un 
réarrangement des sodiums restants sans modification de la distance entre les couches de 
[Mn3O7]2-. Les spectres XAS du manganèse et de lǯoxygène ont prouvé lǯactivité redox de lǯoxygène sans contribution du Mn4+. Ainsi, comme prévu par Zhang et al., lǯoxydation de 
Na2Mn3O7 est uniquement due { lǯactivité redox de lǯoxygène. Cependant, lǯétude de lǯéquipe de lǯUniversité de Tokyo apporte de nouvelles informations pour expliquer cette oxydation de lǯoxygène. 
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Figure 84. (a) Courbe de potentiel vs composition de Na2Mn3O7 en oxydation (rouge) et en réduction (noir). 
(b, c) Courbes galvanostatiques de charge/décharge et (d, e) évolution de la capacité dans les gammes de 
potentiel 1,5-4,7 (b, d) et 3,0-4,7 V (c, e) à un régime de C/20227. En sǯappuyant sur les travaux de Ceder181 concernant lǯexplication théorique de la réaction redox de lǯoxygène, les auteurs ont pu expliquer que celle-ci était due à la structure particulière en nid dǯabeille de Na2Mn3O7. Pour mettre en avant la présence de la lacune dǯun Mn sur sept, Na2Mn3O7 
peut être exprimé dǯaprès la formule Na4/7[☐1/7Mn6/7]O2, en notation NaxMO2. Cette lacune mène alors { lǯexistence dǯorbitales ʹp non-liantes (dites « orphelines ») pour les oxygènes voisins de 
cette dernière. Or, comme Ceder et al.181 lǯont démontré, ces orbitales existent dans les phases 
riches en Li ou Na de type A1+xM1-xO2 et sont responsables de lǯactivité redox de lǯoxygène. Dans 
les matériaux ordonnés de type AMO2, tous les oxygènes sont liés à trois métaux de transition et 
les orbitales 2p des oxygènes participent principalement aux liaisons de type σ M-O qui se 
trouvent loin du niveau de Fermi. Il faudrait alors enlever un électron liant dǯune liaison M-O pour observer lǯoxydation de lǯoxygène, ce qui est énergétiquement très défavorable. Dans les 
phases AMO2 désordonnées ou dans les phases A1+xM1-xO2, il existe des configurations 
particulières A-O-A dans lesquelles un oxygène est lié à deux atomes alcalins linéairement. Un 
électron labile, issu dǯune orbitale ʹp non-liante de cet oxygène particulier, a une énergie proche 
du niveau de Fermi et peut alors participer à lǯactivité redox { plus haut potentiel. Cependant, 
pour faciliter les substitutions dans les matériaux AMO2 désordonnés et A1+xM1-xO2, A et M 
doivent avoir des rayons ioniques proches. Ceci favorise également les migrations des métaux de 
transition lors des étapes de charge/décharge et provoque de fortes modifications structurales 
qui conduisent à une perte de capacité lors du cyclage. Les matériaux lacunaires en métaux de 
3.0 - 4.7 V1.5 - 4.7 V
(a)
(c)(b)
(d) (e)
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transition du type Ax[□yMͳ−y]O2 génèrent, quant à eux, des orbitales non-liantes le long des axes 
☐-O-A et ☐-O-☐ sans subir les effets négatifs de la substitution. Ceci est dǯautant plus vrai 
quand les rayons ioniques de A et M sont très différents, ce qui est le cas avec les oxydes de 
métaux de transition sodiés où          . Ce cas a déjà été rapporté pour le matériau Na0,78[☐
0,08Ni0,23Mn0,69]O2237 mais la faible part dǯorbitales ʹp non-liantes de lǯoxygène ȋͺ%) permet dǯobtenir une capacité réversible uniquement due { lǯactivité de lǯoxygène de ͶͲ mAh/g. Le 
matériau Na2Mn3O7 montre une capacité de 80 mAh/g en oxydation, correspondant à lǯextraction dǯun Na/u.f. Les calculs DFT ont alors permis de confirmer la théorie de Ceder pour 
ce matériau en démontrant que lǯactivité redox était principalement issue de lǯoxygène noté Oͳ 
(Figure 85Ȍ, voisin de la lacune de Mn. Les calculs de densité dǯétats réalisés sur Na2Mn3O7 et 
NaMn3O7 indiquent en effet que la phase oxydée a des états inoccupés dominés par les orbitales ʹp de lǯoxygène Oͳ juste au-dessus du niveau de Fermi EF (cadre bleu de la Figure 85). 
 
Figure 85. Structure cristalline de Na2Mn3O7 mettant en avant les deux sites oxygène différents O1 et O2, avec 
Oͳ, l’oxygène adjacent à la lacune de manganèse. Les densités d’états calculées de O et Mn pour Na2Mn3O7 et 
NaMn3O7 sont indiquées en cadre jaune et bleu, respectivement227. 
 
E. Conclusion et Perspectives 
 Le composé Na2Mn3O7 confirme une fois encore le grand intérêt du système Na-Mn-O comme matériaux dǯélectrodes pour les batteries Na-ion. La présence des ions Mn4+ et sa 
structure particulière en couches lacunaires en manganèse en fait un composé dǯétude 
intéressant et complet. En effet, celui-ci peut être oxydé et/ou réduit de manière réversible. Les capacités théoriques, associées { lǯextraction de ͳ,ͷ Na et lǯinsertion de ʹ Na, sont de 120 et 
160 mAh/g, respectivement, soit une capacité totale de 280 mAh/g au potentiel moyen de 3,1 V 
vs Na+/Na. La Figure 86 permet de résumer lǯélectrochimie de Na2Mn3O7. Lǯactivité redox de lǯoxygène est un sujet qui préoccupe actuellement une partie de la 
communauté scientifique et Na2Mn3O7 semble être un matériau très intéressant dǯun point de 
vue théorique. Comme il a été montré précédemment, la présence des lacunes de manganèse permet lǯactivité redox réversible de certains oxygènes et confirme ainsi, de manière expérimentale, lǯune des théories actuelles concernant cette activité redox. De plus, Na2Mn3O7 
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est synthétisé de manière très classique à partir de précurseurs peu coûteux. Il est stable { lǯair 
ambiant et ne semble pas se dégrader avec le temps. La faible cristallinité du composé, de groupe dǯespace triclinique, rend cependant lǯétude des phases oxydée et réduite délicate. La 
structure exacte de Na4Mn3O7 nǯa, en effet, pas encore été déterminée et celle-ci va nécessiter lǯutilisation de techniques de caractérisations plus poussées telles que la diffraction des 
neutrons et la diffraction des rayons X synchrotron. 
 
Figure 86. Courbes potentiel vs composition obtenues en oxydation (rouge) et réduction (bleue). 
 Enfin, nous pourrions également envisager lǯutilisation de ce matériau comme anode 
pour les batteries Na-ion aqueuses. En effet, nous avons réalisé des premiers essais de stabilité 
dans une solution de NaOH à 1,5 M pendant ͹ et ͳͶ jours et le matériau nǯa pas été dégradé. Dǯaprès la DRX, seul un pic supplémentaire peu intense, pouvant correspondre à la formation de 
la phase Na0,55Mn2O4, 1,5 H2O est à noter. Le potentiel de réduction de 2,1 V vs Na+/Na (-0,6 V vs 
ESH) est la limite basse de la fenêtre électrochimique des électrolytes aqueux. Ce potentiel a déjà été rencontré pour un matériau dǯanode de batteries aqueuses Na-ion : NaTi2(PO4)3 de structure 
NASICON, dǯune capacité de 130 mAh/g238. Na2Mn3O7, avec une capacité réversible de 
160 mAh/g à 2,1 V vs Na+/Na semble donc être un bon candidat pour cette technologie de 
batteries.
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 Comme nous lǯavons exposé dans le Chapitre précédent, le matériau Na2Mn3O7 montre en oxydation une activité redox de lǯoxygène. En configuration octaédrique, le Mn4+ est, en effet, peu susceptible dǯêtre oxydé { un état de valence supérieur et sa structure lacunaire en manganèse permet lǯoxydation de lǯoxygène. Dans notre recherche de nouveaux matériaux dǯélectrodes positives, nous nous sommes donc intéressés { un autre élément de transition 
pouvant avoir un état dǯoxydation ͷ+ : le vanadium. Ce dernier est au cœur de nombreuses 
études concernant son utilisation dans des matériaux de cathode pour batteries Na-ion. Le 
système Na-V-O a notamment déjà été présenté en détail dans le Chapitre I de ce manuscrit, 
cependant son utilisation ne se limite pas aux oxydes de métaux de transition. Le vanadium 
concerne également, de manière intensive, les composés polyanioniques tels que le NASICON 
Na3V2(PO4)3239–242 et le très prometteur Na3V2(PO4)2F3 (nommé NVPF)243–246. Notre étude sǯest 
donc portée sur un vanadate de sodium isoformulaire à Na2Mn3O7, le Na2V3O7. 
 Na2V3O7 a été reportée pour la première fois par Millet et al.247 en 1999. Le système Na-
V-O était, à cette époque, très étudié pour la recherche de nouveaux matériaux 
supraconducteurs à haute température critique en raison de la polyvalence de ses structures et 
de ses phénomènes de spin quantique248,249. Na2V3O7 a alors été le premier exemple de 
nanotubes d'oxydes de métaux de transition obtenus par une simple synthèse à l'état solide sans 
utiliser de mécanisme de structuration supramoléculaire. Gavilano et al.250–252 lǯont, par la suite, 
étudié pour ses propriétés magnétiques inhabituelles à basse température et Choi et al.253 pour 
ses propriétés électroniques. Aucune étude électrochimique nǯa cependant été reportée pour ce 
matériau. 
 
A. Synthèse et caractérisations structurales 
 Na2V3O7 a été synthétisé sous forme de poudre par synthèse à l'état solide dans un tube 
scellé en quartz à partir de quantités stœchiométriques de Na2O et VO2 (rapport molaire 1:3) à 
600°C pendant 12 heures, suivi d'un refroidissement lent en 6 heures. Cette phase cristallise 
dans le groupe d'espace trigonal P31c avec les paramètres de maille : a = 10,87(1) Å et 
c = 9,54(1) Å, pour un volume de 977,0 Å3. Le diffractogramme de Na2V3O7 montrait des pics de 
diffraction non indexés. Ceux-ci ont été identifiés comme appartenant { la phase Ʉ-Na1,286V2O5 
(ou Na9V14O35Ȍ. Des tentatives de recuits successifs nǯont pas permis de se prémunir 
complètement de cette impureté. Par affinement Rietveld, il a été calculé quǯenviron 7% de cette 
phase secondaire était présente (Figure 87). Le composé Na9V14O35 est un oxyde mixte de 
vanadium lamellaire qui a également été étudié pour ses propriétés magnétiques249 et dont la 
composition est proche de Na2V3O7 (Tableau 7). 
Bien que les deux structures des composés soient très différentes, il est difficile dǯéviter la 
formation de traces de Na9V14O35 lors de la synthèse de Na2V3O7. Nous avons alors tenté de 
réaliser la synthèse de Na9V14O35 à partir des précurseurs Na2O, VO2 et V2O5 en proportions stœchiométriques ȋrapport molaire Ͳ,͸Ͷ͵ : 1,280 : Ͳ,͵͸Ȍ afin de lǯétudier par électrochimie et de 
pouvoir comparer Na2V3O7 et Na9V14O35. Malheureusement, aucune de nos tentatives de synthèse nǯa abouti { lǯobtention dǯune phase pure de Ʉ-Na1,286V2O5. 
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Figure 87. Diffractogramme de diffraction des rayons X et affinement de type Rietveld réalisé sur Na2V3O7. Les 
réflexions de Bragg de Na2V3O7 et de la phase secondaire Na1,286V2O5 sont respectivement en turquoise et 
orange. 
Composé 
Formule 
rapportée à un V 
Valence du 
vanadium 
Na2V3O7 Na0,67VO2,33 4+ 
Na9V14O35 Na0,64VO2,5 4,36+ 
Tableau 7. Comparaison des compositions et états de valence de Na2V3O7 et Na9V14O35. 
 La phase Na2V3O7 peut être décrite avec une structure en tunnels faite de nanotubes de 
[V3O7]2-∞. Ceux-ci sont alignés selon lǯaxe c et sont formés par des pyramides { base carrées VO5 
liées entre elles par les arêtes et les sommets (Figure 88a,b). Le diamètre intérieur de ces tubes 
est dǯenviron ͷ Å et un sodium sur six se trouve en coordination octaédrique { lǯintérieur ȋnoté 
Na1, Figure 88a) avec les distances Na-O comprises entre 2,37 et 2,58 Å. La moitié des ions 
sodium de Na2V3O7 sont situés entre deux nanotubes (noté Na4) avec une plus grande variété de 
distance Na-O (entre 2,36 et 2,97 Å). Enfin, les sodiums restants (Na2 et Na3) se trouvent à lǯintersection de trois nanotubes en formant des polyèdres NaO6 distordus (2,31 ≤ dNa-
O ≤ 2,45 Å). Cette structure 3D en tunnel se retrouve dans la morphologie de la poudre de 
Na2V3O7. En effet, les images de microscopie électronique à balayage montrent des micro-tiges 
d'une longueur comprise entre 5 et 20 Ɋm ȋFigure 88c,d) et à partir des analyses EDX, nous 
avons confirmé le rapport Na/Mn = 0,7. Cette structure 3D particulière semble donc intéressante pour lǯextraction et lǯinsertion de sodium. 
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Figure 88. Structure de Na2V3O7 observée ȋaȌ selon l’axe c et ȋbȌ selon l’axe a. Les pyramides VO5 sont 
présentées en violet et les polyèdres de sodium en lignes orange. (c, d) Images MEB du matériau as-prepared 
exposant la morphologie en micro-tiges. 
 
B. Oxydation électrochimique 
B.1. Oxydation de Na2V3O7 
B.1.a. Cyclage galvanostatique 
 Les courbes de charge/décharge de Na2V3O7 ont été effectuées à un régime de C/20 (1 
Na+ en 20 heures) entre 4,5 et 2,0 V vs Na+/Na. En première charge, un sodium est extrait de 
Na2V3O7 selon un processus électrochimique présentant différents domaines de solution solide 
et un plateau centré à 2,86 V (Figure 89). Lors de la première décharge jusquǯ{ ʹ,Ͳ V, 0,9 Na sont 
réversiblement réinsérés, soit des capacités de charge et de décharge de 86 et 77 mAh/g, 
respectivement. Les multiples phénomènes redox sont donnés sur les courbes dérivées (insert 
(a)
(b)
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Figure 89). Le principal phénomène redox se produit au potentiel de 2,91 V en oxydation et à 
2,78 V en réduction, avec des courbes dérivées présentant des largeurs à mi-hauteur fines de 74 
et 77 mV. Ce potentiel est cohérent avec celui du couple redox V5+/V4+103,105,110. Une faible 
polarisation de 130 mV est observée pour tous les processus redox. Il est cependant à noter la présence dǯun pic supplémentaire en oxydation { ͵,ͺͻ V pour la première charge. Lors des cycles 
suivants, les capacités de charge/décharge diminuent progressivement pour atteindre 79/77, 
72/70 et 69/67 mAh/g, aux 2ème, 5ème et 10ème cycles, respectivement. La rétention de capacité est donc dǯenviron ͺͲ% au bout de 10 cycles. 
 
Figure 89. Courbes potentiel-composition entre 4,5 et 2,0 V à un régime de C/20 et courbes dérivées 
correspondantes en insert. Les cycles 1, 2, 5 et 10 sont respectivement en turquoise, orange, bleu et rouge. 
 Des régimes plus faibles de C/50 et C/100, donnent les mêmes potentiels redox et les 
mêmes capacités de charge et décharge. Ainsi, au maximum, un Na peut être extrait lors de la 
première oxydation de Na2V3O7. Ceci correspond à une capacité spécifique théorique de 
86 mAh/g. Lorsque le matériau est cyclé à des régimes plus rapides que C/20, la capacité 
spécifique de première charge diminue. Cette dernière est de 69, 65, 60 et 52 mAh/g à des 
régimes de C/10, C/5, C/2 et C, respectivement. Lorsque le régime augmente encore, à 2C et 5C 
(1 Na+ extrait en 30 et 12 min), la capacité est seulement de 30 et 7 mAh/g. Pour obtenir des 
capacités plus importantes à ces régimes élevés, la morphologie et la granulométrie de Na2V3O7 
devront donc être optimisées. La Figure 90a permet de comparer ces différentes capacités de 
1ère charge et met en évidence la capacité maximale de 86 mAh/g { partir dǯun régime de C/ʹͲ. 
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Avec plus de 75% de la capacité théorique à C/5, des mesures de capacités de charge sur 90 
cycles ont ensuite été réalisées à ce régime (Figure 90b). La courbe de potentiel-composition est 
très similaire à celle à C/20 (Figure 89). Les 4 domaines de solution solide et le pic d'oxydation 
supplémentaire à 3,89 V en première charge sont présents. La polarisation est cependant 
augmentée de 130 à 250 mV. A un régime de C/5, la capacité de charge est de 56 mAh/g au 90ème 
cycle, correspondant à 86% de rétention de capacité. 
 
Figure 90. Capacités de charge obtenues dans la fenêtre de potentiel 4,5-2,0 V (a) à différents régimes (de 
C/100 à 5C) et (b) à C/5 pour 90 cycles. 
 
B.1.b. Techniques PITT et GITT 
 Comme lors de lǯétude de Na2Mn3O7 (Chapitre IV), les techniques PITT et GITT ont 
permis dǯexaminer plus en détail les différents phénomènes redox de Na2V3O7 en charge et en 
décharge (Figure 91). Ainsi, la courbe potentiel-composition peut être divisée en 5 domaines en 
première charge et 4 domaines en première décharge et lors des cycles suivants de 
charge/décharge. Ces 4 domaines correspondent aux plages de compositions suivantes : 
0,00 ≤ x ≤ 0,10, 0,10 ≤ x ≤ 0,45, 0,45 ≤ x ≤ 0,65 et 0,65 ≤ x ≤ 1,00 dans Na2-xV3O7. La technique 
GITT met en évidence les potentiels en circuits ouverts (courbe noire Figure 91b) associés aux 
potentiels thermodynamiques pour chaque x dans Na2-xV3O7. Par PITT (Figure 91a), il est 
possible de différencier les phénomènes biphasiques et de solution solide pour ces différents 
domaines. La réponse en courant suit une décroissance exponentielle quel que soit le domaine 
étudié. La cinétique est donc limitée par la diffusion du sodium dans le matériau. Le pseudo-
plateau à 2,86 V, qui pourrait correspondre à un processus biphasique, ne révèle pas de réponse 
de type bell-shape dans l'évolution du courant. La diffusion y est également limitée par la 
diffusion des ions sodium et non par lǯaire de l'interface entre les deux phases, telle qu'elle est 
habituellement rencontrée dans un processus biphasique. Les Figure 91c et Figure 91d 
montrent un zoom des courbes PITT et GITT réalisé autour de ce pseudo-plateau et permettent 
de confirmer la décroissance exponentielle du courant dans ce domaine. 
Notons également que le domaine supplémentaire observé lors de la première charge à 3,89 V 
est un phénomène redox irréversible. A plus haut potentiel (> 3,9 V), le potentiel de relaxe est plus important que pour le reste de la courbe galvanostatique. Il semble donc quǯune réaction 
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secondaire apparaisse lors de cette première oxydation du matériau. Cette observation a déjà 
été reportée ailleurs par Delacourt et al.254 lors de lǯétude de LiyFeSO4F et pourrait expliquer la 
capacité irréversible entre la première charge et la première décharge (~9 mAh/g à C/20). 
Néanmoins, cette réaction secondaire est principalement observée lors de la première charge. 
 
Figure 91. Courbes galvanostatiques d’un cycle et demi dans la fenêtre de potentiel 4,5-2,0 V (a,c) obtenues en 
mode PITT en appliquant des marches de potentiel de 10 mV pendant 1h avec une limitation de courant 
équivalente à un courant galvanostatique Ilim = IC/20. (b,d) Courbes GITT à un régime de C/20 pendant 1h avec 
3h de relaxation. Zoom de (c) PITT et (d) GITT sur le domaine du pseudo-plateau autour de 2,86 V. 
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B.1.c. Caractérisations de la phase oxydée 
 Le cyclage galvanostatique de Na2V3O7 et sa bonne réversibilité laisse supposer quǯun 
sodium peut être extrait réversiblement à un régime de C/20 et donnerait une phase de 
composition nominale NaV3O7 au potentiel de 4,5 V vs Na+/Na. Une étude par diffraction des 
rayons X ex situ, menée sur le matériau dǯélectrode après une charge { Ͷ,ͷ V et après un premier cycle de charge/décharge jusquǯ{ ʹ,Ͳ V à un régime de C/20, est reportée sur la Figure 92. Les 
pics de diffraction sont élargis et peu intenses pour les phases oxydée et réduite. En partant dǯun 
matériau bien cristallisé (diffractogramme turquoiseȌ, le matériau dǯélectrode est alors 
quasiment amorphe après une première oxydation (diffractogramme orange). Le retour à un 
état déchargé (diffractogramme bleu) ne permet pas de retrouver la cristallinité du composé initial et le matériau dǯélectrode garde donc son caractère amorphe. Il est important de noter 
que la position des principaux pics de diffraction ne varie cependant pas pour les trois phases. 
Nous pouvons en déduire que les paramètres de maille restent inchangés. Comme observée sur 
la Figure 89, cette amorphisation du matériau dǯélectrode sǯaccompagne dǯun léger lissage de la courbe électrochimique et dǯun élargissement du pic d'oxydation principal sur la courbe dérivée 
pour le 10ème cycle. En se limitant à une fenêtre de potentiel entre 3,0 et 2,0 V (dans le domaine 
du pseudo-plateauȌ lǯamorphisation a également été observée et ne semble donc pas être liée au 
phénomène redox irréversible à 3,89 V. 
 
Figure 92. DRX des phases as-prepared (turquoise), oxydée à 4,5 V (orange) et après un cycle de 
charge/décharge entre 4,5 et 2,0 V (bleu). La courbe galvanostatique à C/20 entre 4,5 et 2,0 V est également 
donnée afin de mettre en évidence les trois phases étudiées. 
 Cette caractérisation ex situ du matériau oxydé électrochimiquement a été suivie dǯune 
oxydation chimique au moyen de NO2BF4 dissous dans lǯacétonitrile. Après ͹ jours dǯoxydation chimique sous atmosphère inerte dǯAr, la poudre a été séchée et caractérisée par DRX sous film de Kapton. Le but de cette oxydation était dǯobtenir une phase NaV3O7 mieux cristallisée. Le 
diffractogramme ne correspond cependant pas aux résultats de lǯoxydation électrochimique. Le 
matériau ainsi préparé a, en effet, été partiellement décomposé en un autre composé du système 
Na-V-O, le Na9V14O35. Ce vanadate de sodium était déjà présent sous forme d'impureté dans le 
matériau as-prepared (Figure 87) et l'oxydation chimique de Na2V3O7 semble donc stabiliser 
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cette impureté. Initialement à hauteur de 7% atomique dans le matériau as-prepared, la phase 
secondaire Na9V14O35 devient majoritaire dans la phase réduite chimiquement avec environ 54% 
atomique. 
 
Figure 93. Diffraction des rayons X de Na2V3O7 oxydée chimiquement. Les réflexions de Bragg de Na2V3O7 et 
Na9V14O35 sont respectivement en turquoise et orange. 
 
B.2. Exemple d’un vanadate (V) de sodium 
 A lǯinstar de Na2Mn3O7, la phase Na2V3O7 peut donc être oxydée électrochimiquement. 
Cependant, à la différence de la phase au manganèse, le vanadium peut être oxydé à un état de 
valence 5+. Afin de déterminer si le couple redox mis en jeu était V5+/V4+ ou On-/O2-, nous nous 
sommes intéressés { lǯétude dǯun autre oxyde de vanadate +V sodié : Na4V2O7. Bien que les structures soient différentes, lǯétude de lǯoxydation de Na4V2O7 peut donner des informations sur lǯactivité redox de Na2V3O7. 
 Na4V2O7 a été obtenu par une synthèse { lǯétat solide { ͸00°C pendant 12 heures sous air { partir des quantités stœchiométriques de Na2CO3 et V2O5 (rapport molaire 2:1) et cristallise dans le groupe dǯespace monoclinique Cʹ/c avec les paramètres de maille suivants : 
a = 15,37(1) Å, b = 5,76(1) Å, c = 32,56(1) Å et Ⱦ = 95,08(1)° (Figure 94a). Sa structure consiste 
en unités dimères de [V2O7] isolées les unes des autres et chaque unité est composée de deux 
tétraèdres VO4 joints par un sommet (Figure 94b). La phase Na4V2O7 est synthétisée sous forme 
de poudre avec, toutefois, 14% de phase secondaire NaVO3. 
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Figure 94. (a) Diffractogramme des rayons X et affinement de type Le Bail réalisé sur Na4V2O7 et (b) structure 
de Na4V2O7 selon les axes b et a. Les réflexions de Bragg de Na4V2O7 et NaVO3 sont présentées en violet et vert, 
respectivement. 
 Le profil des courbes de charge/décharge de ce matériau a été réalisé dans les mêmes 
conditions que pour Na2V3O7, soit une oxydation jusquǯ{ Ͷ,ͷ V suivie dǯune réduction jusquǯ{ 
2,0 V à un régime de C/20. Presque aucune activité électrochimique nǯest observée pour ce 
matériau (Figure 95). Lors de la première charge, seulement 0,1 Na sont extraits de Na4V2O7 et 
aucun sodium nǯest réinséré. Cette petite capacité de charge correspond donc très certainement { une décomposition partielle de lǯélectrolyte. La configuration électronique du vanadium 
([Ar] 3d3 4s2) ne permet pas une oxydation à un état de valence supérieur au V5+, lǯactivité redox 
de Na4V2O7 en oxydation serait donc uniquement due à une participation anionique. Il nǯy a donc pas de présence dǯactivité redox de lǯoxygène dans Na4V2O7. Ainsi, bien que les structures de 
Na2V3O7 et Na4V2O7 soient différentes, il semble peu probable dǯavoir une activité redox de 
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lǯoxygène lors de lǯoxydation de Na2V3O7. Ce dernier est donc oxydé en une phase de structure 
amorphe de formule NaV3O7 avec une valence mixte du vanadium, V4,33+. 
 
Figure 95. (a) Courbes de potentiel vs composition de Na4V2O7 effectuées entre 4,5 et 2,0 V à un régime de 
C/20 et (b) courbes dérivées correspondantes. 
 
C. Réduction électrochimique 
C.1. Réduction de Na2V3O7 
 La réduction électrochimique de Na2V3O7 a ensuite été menée jusquǯà un potentiel de 1,0 
puis 0,7 V. Comme dans le cas de lǯoxydation, le but de cette étude était de comparer les 
processus redox avec la phase Na2Mn3O7. Comme nous lǯavons vu dans le chapitre précédent, 
environ 2 Na peuvent être réversiblement insérés dans Na2Mn3O7, menant { la formation dǯune 
phase Na4Mn3O7, probablement de structure type rock-salt ordonnée. Cependant, dans la phase 
au manganèse, le métal de transition se trouve en coordinance octaédrique et permet donc la 
formation de cette structure rock-salt ordonnée alors que dans Na2V3O7, le V4+ est en 
coordination VO5. Dans cette coordination, le métal de transition pourrait alors ne plus être 
seulement limité par la formation de cette structure RS mais par la réduction des 3 V4+/u.f. en 
V3+, pour donner un composé de formule            
 La réduction électrochimique a alors été menée dans la fenêtre de potentiel 1,0-3,0 V. Les 
études réalisées sur les composés NaxVO2, reportées dans le Chapitre I, partie B.2.f, montrent en 
effet une activité du couple redox V4+/V3+ entre 1,2 et 2,5 V. En décharge jusquǯ{ ͳ,Ͳ V, il nǯy a pas dǯactivité électrochimique ȋFigure 96a). Seulement 0,05 Na parviennent à être insérés dans le composé. En oxydation, jusquǯ{ ͵,Ͳ V, les phénomènes redox observés lors du cyclage entre 4,5 
et 2,0 V sont retrouvés et par PITT (Figure 96c), le pseudo plateau à 2,86 V est identique à celui 
présenté Figure 91c. En agrandissant la fenêtre de potentiel entre 0,7 et 3,3 V, lǯinsertion de 
sodium se limite à 0,3 Na lors de la première décharge et le même potentiel dǯéquilibre de ʹ,ͺ͸ V 
est observé en GITT (Figure 96b). La phase Na2V3O7 nǯest donc pas électrochimiquement active 
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en réduction jusquǯ{ Ͳ,͹ V. De la même manière, lǯinsertion électrochimique de sodium nǯa pas 
été possible dans Na4V2O7. 
 
Figure 96. ȋaȌ Courbe de décharge/charge d’un cycle et demi dans la fenêtre de potentiel ͳ,Ͳ-3,0 V à un régime 
de C/20. (b) Courbes galvanostatiques en mode GITT à un régime de C/20 pendant 1h avec 3h de relaxation 
entre 0,7 et 3,5 V et (c) en mode PITT en appliquant des marches de potentiel de 10 mV pendant 1h avec une 
limitation de courant équivalente à Ilim = IC/20. Les étoiles et flèches jaunes permettent d’aider à suivre 
l’évolution du potentiel. 
 
C.2. Insertion électrochimique et chimique de sodium dans V2O5 
 Lǯinsertion électrochimique de sodium a ensuite été réalisée dans un autre oxyde de vanadium ne présentant pas de sodium { lǯétat chargé, le Ƚ-V2O5. Lǯétude du système NaxV2O5 a 
-0.6 -0.4 -0.2 0.0
1.0
1.5
2.0
2.5
3.0
-0.8 -0.6 -0.4 -0.2 0.0 0.2 0.4
-4
-2
0
2
4
 
Vo
lts
 v
s 
N
a+
/N
a
x in Na2+xV3O7
-40 -20 0
Capacity (mAh/g)
Vo
lts
 v
s 
N
a+
/N
a
x in Na2+xV3O7
-60 -40 -20 0 20
Capacity (mAh/g)
0.5
1.0
1.5
2.0
2.5
3.0
3.5
Cu
rr
en
t (m
A/
g)
(a)
0 2 4 6 8 10 12
-8
-6
-4
-2
0
2
4
6
8
Vo
lts
 v
s 
N
a+
/N
a
Time (h)
1.0
1.5
2.0
2.5
3.0
Cu
rr
en
t (
mA
/g
)
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2
-8
-7
-6
-5
-4
Vo
lts
 v
s 
N
a+
/N
a
Time (h)
1.0
1.2
1.4
1.6
1.8
2.0
2.2
2.4
Cu
rr
en
t (
mA
/g)
(b)
(c)
Chapitre V : Étude de Na2V3O7 
148 
été présentée en détail dans le Chapitre I, partie B.2.f. En réduisant le V5+ en V4+ dans le composé lamellaire Ƚ-V2O5, une capacité théorique de 295 mAh/g est attendue (i.e. insertion de 2 Na+). 
Cependant, il a été démontré par Delmas et al.255 que 3 Li+ pouvaient être insérés 
électrochimiquement et chimiquement dans du V2O5 commercial. Le composé Li3V2O5 ainsi 
réduit peut être décrit par une structure de type rock-salt désordonnée Fm-3m avec un état de 
valence mixte du vanadium (V3,5+Ȍ. Nous avons donc repris cette étude avec lǯinsertion 
électrochimique et chimique de sodium dans V2O5. 
 Le V2O5 a été synthétisé à partir de NH4VO3 sous flux dǯO2 à 600°C pendant 12h avec un 
refroidissement en 6h. Afin de faciliter lǯinsertion du Na+, plus volumineux que le Li+, le matériau 
a ensuite subi un broyage en broyeur planétaire à billes à une vitesse de 500 rpm pendant 2h 
(4 x 30 minȌ afin de réduire la taille des particules jusquǯ{ une taille nanométrique. Lǯinsertion 
chimique de sodium dans ce composé nanostructuré a été réalisée dans un milieu 
sodium/naphtalène dans le THF. 
 La Figure 97a montre la présence de 4 plateaux sur la courbe potentiel-composition de 
NaxV2O5, réalisée à un régime de C/150 (1 Na+ en 50h) entre 0,7 et 3,5 V. Les plateaux observés à 
2,09 V et 1,39 V, centrés respectivement à x = 0,5 et x = 1,5, suggèrent la formation de phases 
intermédiaires telles que NaV2O5 et Na2V2O5, comme rapporté dans la littérature104,107. Les deux 
autres plateaux à plus bas potentiel (0,83 et 0,74 V) sont associés à la formation de la phase 
Na3V2O5. Cette première décharge permet ainsi lǯobtention dǯune grande capacité spécifique de 
440 mAh/g. Lǯoxydation jusquǯ{ ͵,ͷ V est marquée par un processus de solution solide qui 
permet la désinsertion de 2,2 Na, soit une capacité de 320 mAh/g. Le même processus, avec 
environ 2 Na réversiblement insérés et extraits, est observé lors des cycles de décharge/charge 
suivants. Le composé V2O5 nanostructuré donne ainsi une capacité réversible de près de 
300 mAh/g. Les matériaux dǯélectrodes étaient difficiles { analyser après réduction en raison du caractère 
nanométrique des particules de V2O5 et du peu de poudre récupérée. La réduction chimique a 
alors permis de connaitre la structure du composé Na3V2O5. Ce dernier peut être affiné dans le groupe dǯespace cubique Fm-3m avec un paramètre de maille a = 4,64 Å, pour un volume de 
100,24 Å3. Cette structure, qui a également été confirmée par diffraction électronique (Figure 
97bȌ, est typique dǯune type rock-salt (NaCl) désordonnée dans laquelle les anions et cations sont tous en coordination octaédrique. A la différence dǯune structure dite ordonnée, ici les 
cations sodium et vanadium sont organisés de manière totalement aléatoire. 
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Figure 97. (a) Courbe potentiel vs composition de V2O5 à un régime de C/150 (1 Na+ en 50h) entre 0,7 et 3,5 V 
avec la courbe dérivée de la première décharge en insert. (b) Comparaison des DRX du matériau V2O5 as-
prepared (turquoise) et du matériau réduit à 0,7 V, de composition Na3V2O5. 
 
D. Discussion & Conclusion 
 La phase au vanadium isoformulaire à Na2Mn3O7 peut donc être oxydée 
électrochimiquement avec lǯextraction réversible dǯun Na+ à un régime de C/20, ce qui conduit à 
une capacité spécifique de 86 mAh/g au potentiel moyen de 2,8 V vs Na+/Na en raison de 
l'activité redox de V5+/V4+. La phase oxydée qui en résulte, de composition nominale NaV3O7, a 
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un caractère amorphe mais ceci ne semble pas affecter ses performances électrochimiques. A un 
régime de C/5, plus de 80% de la capacité de charge initiale est maintenue au 90ème cycle. En 
prenant en compte lǯextraction dǯun seul sodium et au vu des occupations du sodium dans ce 
matériau (Figure 88a), on peut estimer que ce sodium sera soit extrait de la position Na4 soit des 
trois autres positions (Na1, Na2 et Na3). Au vu des résultats de DRX ex situ (Figure 92), on peut supposer que lǯamorphisation sǯexplique par la perte de lǯarrangement entre les nanotubes de 
[V3O7]2-∞. En effet, comme indiqué dans la partie B.1.c. de ce Chapitre, les pics de diffraction sǯélargissent et perdent en intensité mais ils ne sont pas décalés par rapport au matériau as-prepared. Lǯextraction du sodium positionné entre deux nanotubes ȋnoté NaͶȌ pourrait 
correspondre à cette amorphisation. Celle-ci serait marquée par une perte de la cohésion entre les nanotubes mais lǯintégrité de ces derniers serait maintenue par la présence du sodium à lǯintérieur. Le sodium extrait ne pourrait pas revenir { sa position initiale { cause de lǯencombrement stérique des nanotubes et ne permettrait donc pas de revenir { une phase 
cristallisée. À ce stade, des calculs théoriques, combinés à une caractérisation structurale 
détaillée, sont nécessaires pour déterminer les sodiums les plus susceptibles d'être 
réversiblement extraits de Na2V3O7. 
 En réduction, Na2V3O7 ne révèle aucune activité électrochimique jusquǯau potentiel de 
0,7 V. Le protocole de réduction chimique { lǯaide de sodium et naphtalène a donc été utilisé sur 
le matériau as-prepared et celui-ci présente les pics de diffraction dǯune structure de type rock-
salt désordonnée, qui correspondrait à la formation de la phase totalement réduite Na4V3O7, de 
paramètre a = 4,4 Å (Figure 98). Notons cependant la présence dǯautres pics de diffraction qui 
pourraient soit être associés à la présence dǯune phase secondaire issue dǯune décomposition 
partielle du composé, soit appartenir à la phase réduite qui ne pourrait alors plus être décrite 
comme une rock-salt désordonnée. A ce stade, il sera nécessaire de continuer lǯétude structurale 
pour conclure sur cette phase. Cette réduction chimique montre toutefois que la réduction 
électrochimique a lieu à un potentiel plus faible que 0,7 V vs Na+/Na. De même, la phase Na4V2O7 
peut être réduite chimiquement pour donner le composé de formule Na5V2O7 de structure rock-
salt désordonnée de paramètre a = 4,6 Å (Figure 98). 
 L'utilisation de réactifs chimiques redox est donc une méthode très intéressante qui 
permet de préparer de nouvelles phases difficiles à obtenir par électrochimie. De cette manière, 
des phases de type rock-salt ordonnées seront obtenues après l'insertion des ions sodium si 
l'élément de transition se trouve en coordination octaédrique et si les oxygènes sont en réseau 
dense (ou « close-pack »Ȍ. Cǯest le cas pour la phase réduite Na4Mn3O7, dans laquelle lǯinsertion 
de sodium se fait par une réaction topotactique. La phase Na2Mn3O7 possède, en effet, des plans denses dǯoxygène ȋFigure 99). Si ces deux conditions ne sont pas respectées, comme cǯest le cas 
pour Na4V3O7 et Na3V2O5, la structure rock-salt sera désordonnée ȋde groupe dǯespace Fm-3m) 
et sera formée sans relation structurale entre le matériau initial et le matériau réduit. La Figure 
99 met en évidence les plans dǯatomes dǯoxygène dans V2O5 qui ne sont pas organisés en plans 
denses. 
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Figure 98. DRX des phases Na2V3O7 (turquoise), Na4V2O7 (rouge) et V2O5 (vert) as-prepared et réduites 
chimiquement. Les positions de Bragg des différentes phases sont indiquées par des tirets. 
 
Figure 99. Représentation du réseau anionique dans les mailles unitaires de Na2Mn3O7 et V2O5. Les différents 
plans d’atomes d’oxygène sont représentés en rouge et bleu par soucis de clarté. 
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 Les travaux menés au cours de cette thèse ont été consacrés { lǯétude dǯoxydes de métaux de transition comme matériaux dǯélectrodes positives pour les batteries Na-ion. Lǯétat de lǯart a 
permis de constater que la majorité des oxydes étudiés dans ce cadre ont une structure de type 
rock-salt { lǯétat déchargé, dans laquelle les anions et les cations sont en même proportion et sont tous en coordination octaédrique. Lǯétude bibliographique a également mis en avant lǯintérêt des structures ʹD lamellaires ou ͵D en tunnels assurant ainsi une conductivité ionique 
des ions sodium. Enfin, la contribution réversible des anions oxygène à la réaction redox est un 
sujet qui passionne la communauté scientifique ces dernières années. Par ce biais, la densité dǯénergie des accumulateurs pourrait être largement améliorée. Même si lǯoxydation de lǯoxygène peut provoquer un dégagement d'O2 qui conduit à des transitions structurales néfastes 
pour le matériau, lǯactivité redox anionique peut être réversible. Les mécanismes sont encore méconnus et cǯest pourquoi lǯétude de nouveaux oxydes de métaux de transition est primordiale. Lǯétude de ces composés peut, en effet, apporter des éléments de réponse. Le système Na-Mn-O a été au cœur de la plupart des recherches réalisées pendant ces trois ans de doctorat. De par ses 
avantages en termes de coût, dǯabondance, de non toxicité, de potentiel redox élevé et dǯune grande diversité dǯétats dǯoxydation qui permet lǯobtention de fortes capacités spécifiques, les oxydes de manganèse sont des matériaux de batteries idéaux. Lǯexploration de ce système a 
prouvé tout lǯintérêt dǯexplorer des compositions autres que la famille Na1-xMnO2 (avec 0 ≤ x ≤ 1) 
puisque par différentes voies, nous avons pu synthétiser les phases Na4Mn2O5 et Na2Mn3O7 et 
évaluer leurs performances électrochimiques. 
 
 Na4Mn2O5 a été synthétisé selon deux voies. Une synthèse conventionnelle { lǯétat solide 
en tubes scellés a permis dǯobtenir une phase cristallisée de groupe dǯespace orthorhombique 
Fddd. La structure de ce composé consiste en couches de pyramides à base carrée MnO5 formant 
un réseau de type Kagome. Bien que la formule brute puisse être assimilée à une composition de 
type rock-salt lacunaire en oxygène,           ☐, les cations ne sont pas en coordination 
octaédrique dans ce composé. Cela se traduit en électrochimie par lǯapparition dǯune grande capacité irréversible lors de la première charge du matériau dǯélectrode. Bien que les Ͷ Na/u.f. 
soient extraits lors de la première oxydation, seulement 1,2 Na+ sont réversiblement réinsérés et 
extraits lors des cycles suivants, soit une capacité dǯenviron ͳʹͲ mAh/g. Par mécano-synthèse, 
nous avons obtenu la phase nano-Na4Mn2O5 avec une structure de type rock-salt ordonnée 
(Pmmn). Le caractère nanométrique des particules complique son étude structurale et requière 
des moyens plus performants, comme une étude par neutrons, synchrotron et PDF, pour 
déterminer avec certitude sa structure et sa composition. La capacité spécifique réversible est 
toutefois plus importante dans le cas de cette phase nanostructurée et sǯélève { environ 
200 mAh/g, soit 2,5 Na+/u.f. La substitution du Na par du Li dans cette dernière provoque lǯapparition dǯun désordre cationique et favorise la formation de matériaux de structure type 
rock-salt désordonnée Fm-3m où tous les cations sont répartis de manière aléatoire. Notons que 
dans le cas limite où tous les sodiums ont été substitués par le lithium, la phase Li4Mn2O5 
présente notamment cette structure Fm-3m particulière135. Toutes les phases Na4-xLixMn2O5 
(avec x = 0, 1, 2 ou 3), issues uniquement de la mécano-synthèse, ont une forte capacité 
irréversible. Une activation lors de la première charge, qui pourrait être due { lǯactivité de lǯoxygène, semble donc nécessaire. Si la mécano-synthèse est précédée dǯune étape de synthèse 
en tubes scellés, la phase est alors déjà activée et donne ainsi une faible capacité irréversible. 
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 La phase cristallisée Na2Mn3O7 ȋqui peut sǯécrire sous la forme Na4/7[Mn6/7☐1/7]O2) a été 
obtenue pour la première fois par synthèse { lǯétat solide sous flux dǯoxygène { partir de 
précurseurs peu coûteux. Cette phase lamellaire est constituée de plans dǯoctaèdres MnO6 et des 
polyèdres de sodium NaO6 et NaO5 se trouvent entre ces plans. Un manganèse sur sept est retiré 
de ces couches pour former un réseau nid dǯabeille. Des caractérisations physico-chimiques ont 
permis de confirmer la structure, la composition et le degré dǯoxydation Mn4+. Ce matériau est un conducteur ionique avec une conductivité de lǯordre de ͳͲ-5 S/cm à 500 K. Au vu de sa 
composition et de sa structure particulière, Na2Mn3O7 a pu être réduit et oxydé 
électrochimiquement. Deux Na+/u.f. (capacité réversible de 160 mAh/g à un régime de C/20) 
peuvent être insérés réversiblement dans Na2Mn3O7 selon un processus biphasique au potentiel 
thermodynamique de 2,15 V avec une faible polarisation de 100 mV256. La phase réduite 
Na4Mn3O7, dont la structure exacte nǯa pas encore été déterminée, pourra être certainement 
décrite par une structure de type rock-salt ordonnée. Lorsque la réduction est poursuivie à un 
potentiel plus bas (0,6 V), un plateau de conversion irréversible apparait pour former un 
mélange de MnO et Na2O257. Lǯétude { plus haut potentiel a montré que Na2Mn3O7 peut 
également être oxydé électrochimiquement malgré la présence du manganèse au degré dǯoxydation Ͷ+ en site octaédrique. En effet, au cours de la première charge jusquǯ{ Ͷ,͹ V, 1,5 Na+ 
(120 mAh/g) peuvent être extraits selon deux plateaux à 4,25 et 4,6 V. Des études récentes sur ce matériau ont confirmé nos observations et ont permis dǯauthentifier lǯactivité redox de lǯoxygène227,235. Les oxygènes situés au niveau des lacunes de manganèse dans les couches de 
[Mn3O7]2- peuvent être oxydés et sont ainsi activés lors de lǯextraction de sodium de Na2Mn3O7. 
Des calculs théoriques ont également établi que lǯextraction de ͳ,ͷ Na+/u.f. est possible sans 
endommager la structure et que les lacunes de manganèse permettent dǯéviter un dégagement dǯO2 lors de lǯoxydation de lǯoxygène. Lorsque lǯon cycle le matériau dǯélectrode entre Ͷ,͹ et ͳ,ͷ V, on obtient ainsi une capacité réversible dǯenviron ʹͲͲ mAh/g en faisant intervenir les couples 
redox Mn4+/Mn3+ et On-/O2-. Notons alors que les capacités théoriques, associées { lǯextraction de 
1,5 Na et lǯinsertion de ʹ Na, sont de 120 et 160 mAh/g, respectivement, soit une capacité totale 
de 280 mAh/g au potentiel moyen de 3,1 V vs Na+/Na (densité dǯénergie de ͺ͸ͺ Wh/kg). En optimisant le matériau dǯélectrode, Na2Mn3O7 pourrait alors avoir la plus grande capacité jamais 
reportée pour un matériau pur Na-Mn-O. 
 
 Ce travail de thèse sǯest ensuite élargi { une autre famille de matériau de composition Na-
V-O. Le vanadium est un métal de transition qui intéresse également la communauté scientifique 
pour son utilisation en batteries Na-ion. Le matériau polyanionique Na3V2(PO4)2F3 en est le 
parfait exemple. Nous avons donc étudié la phase isoformulaire à Na2Mn3O7, le Na2V3O7. A la 
différence du manganèse, le vanadium peut être facilement oxydé { lǯétat ͷ+. Bien que les 
structures de Na2Mn3O7 et Na2V3O7 soient différentes, une participation combinée des couples 
V5+/V4+ et On-/O2- pouvait être envisagée à haut potentiel dans le cas de lǯoxyde de vanadium. La 
phase Na2V3O7 a une structure constituée de nanotubes [V3O7]2-∞ avec des polyèdres de sodium 
entourant ces derniers. Un sodium peut être réversiblement extrait de cette phase en batteries 
Na-ion au régime de C/20 dans la fenêtre de potentiel 4,5-2,0 V. La capacité spécifique est de 
86 mAh/g258. La phase oxydée NaV3O7 est amorphe et, par DRX, seuls les pics de diffraction les 
plus intenses de Na2V3O7 sont retrouvés même après un cycle de charge/décharge. Cette amorphisation nǯaffecte cependant pas les performances électrochimiques et une rétention de 
capacité de plus de 80% est maintenue au 90ème cycle. La perte de cristallinité semble être 
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imputable à une altération de lǯarrangement entre les nanotubes mais une caractérisation 
structurale détaillée devra être combinée à une étude théorique pour appuyer cette hypothèse. De plus, lǯoxyde de vanadium +V Na4V2O7 nǯa montré aucune activité électrochimique en 
oxydation et laisse supposer que lǯoxygène nǯest pas actif. Il semble donc que seul le couple 
redox V5+/V4+ soit { lǯorigine de lǯactivité électrochimique de la phase Na2V3O7. Par insertion 
chimique au moyen de sodium métallique et de naphtalène dans le THF, nous avons pu préparer 
la phase réduite Na4V3O7 de structure rock-salt désordonnée. La formation dǯune phase de type 
rock-salt désordonnée a également été observée pour les phases Na4V2O7 et V2O5257, dont les 
phases réduites sont Na5V2O7 et Na3V2O5, respectivement. Des structures rock-salt désordonnées 
ont été obtenues pour ces trois phases réduites parce que les matériaux initiaux nǯavaient pas de 
réseaux anioniques denses, à la différence de la phase Na2Mn3O7 qui est réduite en une phase de 
structure rock-salt ordonnée. 
 
 Ces trois années de thèse ont donc permis dǯétudier des phases du système Na2O-MnO-
MnO2 qui nǯavaient pas été caractérisées en batteries Na-ion auparavant. Ces matériaux dǯélectrodes ont des performances intéressantes, comparables { celles des matériaux de la 
famille Na1-xMnO2, selon des processus électrochimiques variés et ont donc confirmé tout lǯintérêt dǯaller explorer de nouvelles compositions et de nouvelles structures. La phase 
Na2Mn3O7 est extrêmement intéressante dǯun point de vue fondamental en faisant intervenir, de 
façon réversible, lǯoxydation de lǯoxygène. Initialement, il était admis que lǯactivité anionique 
était uniquement rendue possible dans le cas des matériaux riches en alcalins, dans lequel le 
rapport A/M (A = métal alcalin et M = métal-aux- de transition) était supérieur à 1. Dans la phase 
Na2Mn3O7, ce rapport est de Ͳ,͸͹ mais lǯactivité redox réversible de lǯoxygène y est quand même 
présente grâce à une structure lacunaire ordonnée en cations manganèse. La phase pure 
vanadium Na2V3O7 a une structure très différente et les processus électrochimiques en 
oxydation et en réduction y sont également différents. Nous pourrions dǯailleurs imaginer 
poursuivre cette étude en substituant partiellement le manganèse par du vanadium ou un autre 
métal de transition dans Na2Mn3O7 ou Na4Mn2O5. Comme nous lǯavons vu dans lǯétat de lǯart, lǯassociation de plusieurs métaux de transition peut permettre de combiner les avantages de ces 
différents éléments. De plus, la substitution par un élément non-actif électrochimiquement, 
comme le magnésium, pourrait permettre de stabiliser la structure et favoriser lǯapparition de lǯactivité redox anionique, comme cǯest le cas pour le matériau Na2/3[Mg0,28Mn0,72]O2164,185. 
 Lǯexploration des phases existantes du diagramme ternaire Na2O-MnO-MnO2 est loin dǯêtre terminée, de nombreux composés de ce système nǯont pas encore été étudiés comme matériaux dǯélectrodes pour les batteries Na-ion. De plus, par des voies de synthèse moins 
conventionnelles comme la mécano-synthèse, qui permet de stabiliser des phases métastables, 
de nouvelles phases dans le système Na-Mn-O peuvent encore être découvertes. Comme il a été 
exposé dans cette thèse, les réactions redox chimiques de réduction et dǯoxydation sont 
également des moyens simples et efficaces dǯobtenir de nouveaux matériaux. En reprenant notre 
idée initiale (page 71), nous pourrions tenter la synthèse de nouvelles compositions rock-salt 
lacunaires. A priori, le ratio atomique Na/Mn doit être proche de 1 pour garantir une plus grande capacité spécifique en prenant uniquement en compte lǯoxydation du Mn jusquǯ{ lǯétat dǯoxydation IV (Figure 41). Or, lǯexemple de Na2Mn3O7 indique que les lacunes cationiques 
ordonnées dǯun manganèse sur sept, en réseau nid dǯabeille, permettent dǯactiver lǯoxydation de lǯoxygène. Prenons alors une composition rock-salt riche en sodium, avec 7 Mn/u.f. et un ratio 
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Na/Mn proche de 1 : Na10Mn7O17. En supposant le même ordre lacunaire, la phase           ☐     (ou Na[Na0,18Mn0,70☐0,12]O2) pourrait permettre théoriquement dǯobtenir une 
capacité de 322 mAh/g lors de lǯextraction de ͳͲ Na+/u.f. en ne faisant intervenir que lǯactivité de lǯoxygène. 
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Nouveaux matériaux d’électrodes à haute 
densité d’énergie pour batteries Na-ion 
 Dans les années à venir, la production dǯEnergie devra passer par lǯutilisation de moyens plus respectueux de lǯenvironnement tels que les énergies renouvelables. Leur caractère intermittent nécessite cependant la mise en place dǯun stockage { grande échelle. 
Parmi les différentes technologies à disposition, les batteries Na-ion apparaissent comme 
une solution de choix grâce aux ressources de sodium illimitées. Dans ce contexte, nous 
nous sommes donc intéressés à la synthèse et la caractérisation de nouveaux matériaux dǯélectrodes positives pour batteries Na-ion. Les oxydes de métaux de transition et plus 
particulièrement le système Na-Mn-O a attiré notre attention pour les avantages que procure le manganèse en termes de non toxicité, de faible coût et dǯabondance. Les phases  
Na4Mn2O5, lacunaire en oxygène, et Na2Mn3O7, lacunaire en cation manganèse, montrent des capacités spécifiques intéressantes par lǯaction de différents phénomènes redox. Na2Mn3O7 
peut notamment être réduite, pour former la phase Na4Mn3O7 et oxydée, par lǯaction de lǯactivité redox de lǯoxygène, donnant des capacités de ͳ͸Ͳ et ͳʹͲ mAh/g, respectivement. Dans le but dǯélargir lǯétude { un métal de transition pouvant être oxydé { un état de 
valence +V, la phase isoformulaire Na2V3O7 a également été étudiée et un Na+ peut être 
réversiblement extrait de cette dernière. 
Mots clés : Electrochimie, Batteries Na-ion, Matériaux de cathode, Oxydes de manganèse, 
Oxydes de vanadium, Redox anionique 
Novel high-energy density electrode materials for 
Na-ion batteries 
 In the coming years, the production of Energy will have to go through the use of 
more environmentally friendly means such as renewable energies. However, their 
intermittent nature requires the establishment of a large-scale storage. Among the various 
technologies available, Na-ion batteries appear as a solution of choice thanks to unlimited 
sodium resources. In this context, we are interested in the synthesis and characterization of 
new positive electrode materials for Na-ion batteries. The transition metal oxides, and more 
particularly the Na-Mn-O system, have drawn our attention to the benefits of manganese in 
terms of non-toxicity, low cost and abundance. The phase Na4Mn2O5 (with oxygen 
vacancies) and Na2Mn3O7 (with manganese vacancies) show interesting specific capacities 
by the action of various redox phenomena. Na2Mn3O7 may be reduced, to form the phase 
Na4Mn3O7 and oxidized, by the action of the oxygen redox activity, giving capacities of 160 
and 120 mAh/g, respectively. In order to extend the study to a transition metal that can be 
oxidized to a +V valence state, Na2V3O7 has also been studied and one Na+ can be reversibly 
extracted from it. 
Key words: Electrochemistry, Na-ion batteries, Cathode materials, Manganese oxides, 
Vanadium oxides, Anionic redox 
